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Introduction
Depuis l’avènement de la conquête spatiale, bon nombre de structures façonnées
par l’Homme se sont retrouvées disséminées sur diverses orbites terrestres. Au cours
des cinq dernières décennies, la succession et multiplication des programmes spatiaux
ont eu pour conséquence l’envoi toujours plus grandissant de nouvelles structures.
Dans un environnement des plus hostiles générant des agressions de diverses natures,
provoquant de simples érosions, voire des impacts à très grandes vitesses, le nombre
de débris en orbite est en croissance continuelle (cf. Fig. 1). Au cours de ces impacts les
gros fragments se brisent et forment un nombre important de débris plus petis, tout
aussi dangereux.
Pour faire face à ce problème d’importance, des stratégies sont étudiées et mises
en place par les différentes agences spatiales gouvernementales afin de s’en prémunir.
L’une d’entre elle concerne les débris ou météorites de petites tailles (< cm), qui de par
leurs tailles réduites, ne peuvent être, dans la majeure partie des cas, ni recensés ou
déviés avant impact. Pour cette raison, des blindages ont été développés dans le but de
dissiper l’énergie cinétique des débris tout en limitant la génération de nouveaux dé-
bris en orbite.
Parmi les études menées sur la protection des véhicules spatiaux, les boucliers de
type « Whipple » multi-couches (cf. Fig. 2) ont démontré une nette amélioration des
performances balistiques des structures protectrices par rapport aux boucliers simples
[23, 29]. Pour améliorer l’efficacité de ce dispositif, des études prospectives ont été me-
nées sur de nombreux matériaux, tels les métaux, les verres ou encore les matériaux
composites. Dans cette quête continuelle de la performance, l’Agence Spatiale Natio-
nale Américaine – NASA – a récemment initié des études exploratoires sur des alliages
métalliques amorphes.
Découverts depuis seulement un demi-siècle, ces métaux amorphes – ou verres mé-
talliques – ont été le centre d’attention d’un grand nombre de recherches, que cela soit
au niveau de leur synthèse, de leur mise en forme ou bien de leurs propriétés. En par-
ticulier, des études menées sur leur comportement mécanique ont révélé leur haute li-
mite à la rupture, haute ténacité et haute limite élastique dans le cadre de sollicitations
quasi-statiques, bien supérieures aux alliages métalliques conventionnels. Ces proprié-
tés ont alors attiré l’attention de plusieurs secteurs d’activités tels que la défense et l’aé-
rospatial.
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FIGURE 1 – Évolution chronologique du nombre de débris (a) et de leur masse (b) en fonction de l’or-
bite associée. GEO : Geostationary Orbit ; LEO : Low Earth Orbit ; EGO : Extended Geostationary Orbit ;
GTO : GEO Transfer Orbit ; NSO : Navigation Satellites Orbit ; MEO : Medium Earth Orbit ; LMO : LEO-
MEO Crossing Orbits ; MGO : MEO-GEO Crossing Orbits ; HEO : Highly Eccentric Earth Orbit [40].
Afin d’évaluer la performance de ces métaux amorphes, Hamill et al [57] et Hof-
mann et al [63] ont réalisé des tirs d’impacts hypervéloces sur plusieurs versions du
bouclier Whipple, dont certaines constituées d’alliages métalliques amorphes. En pro-
jetant une bille d’aluminium à plusieurs kilomètres par seconde (� 7 km.s−1), Hof-
mann et al [63] ont tenté de reconstituer des conditions expérimentales proches des
impacts très grandes vitesses de débris spatiaux ayant lieu en orbite (> 10 km.s−1).
Pour évaluer l’efficacité des boucliers Whipple constitués de panneaux en verres mé-
talliques, ils ont mené des expériences similaires sur la configuration actuellement en
place sur la Station Spatiale Internationale – ISS (cf. Fig. 2 et 3). Cette configuration
est constituée de trois panneaux : un pare-chocs en aluminium, une couche intermé-
diaire en Nextel et Kevlar, et enfin une dernière couche en aluminium. Afin de collecter
d’éventuels débris suite à la perforation de cette dernière couche, une plaque témoin
est disposée derrière celle-ci.
Les deux premières couches ont pour but de dissiper une grande part de l’énergie
liée à l’impact. Plus précisément, l’usage de Nextel et Kevlar en couche intermédiaire
a démontré la capacité de ces matériaux à multi-fragmenter le projectile sous la forme
Introduction 3
FIGURE 2 – (a) Schématisation d’une cible utilisant la configuration actuelle du bouclier Whipple à
l’échelle 14 par rapport à la structure réelle. (b) Vue avant de la cible après pénétration par un projectile
d’aluminium se déplaçant à 6,97 km.s−1. (c) Vue de côté de la cible illustrant la perforation de la troi-
sième couche d’aluminium et des éclats présents sur la plaque témoin. (d) Vues avant et arrière de la
troisième couche d’aluminium perforée [63].
d’un nuage de débris disposant d’un plus faible pouvoir de pénétration. La dernière
couche quant à elle est censée pouvoir arrêter les débris ayant perforé les deux pre-
mières couches. D’après la figure 2, le tir réalisé à 6,97 km.s−1 sur la version actuelle
du bouclier Whipple à l’échelle 14 s’est soldée par la perforation de la troisième couche
du bouclier. En parallèle, la version utilisant une couche intermédiaire composée de
plusieurs feuilles de verre métallique (cf. Fig. 3) a engendré la formation d’un nuage de
débris causant une déformation de la troisième couche en aluminium. Il est ressorti
de cette étude que l’emploi de verre métallique comme couche intermédiaire pour-
rait accroître les performances futures du bouclier Whipple et ainsi mieux prémunir les
structures spatiales d’impacts hyper-véloces.
Outre l’emploi potentiel des verres métalliques comme élément de blindage, Conner
et al se sont penchés sur l’étude de leurs propriétés en tant que perforant [26, 27]. Plus
précisément, ils ont investigué le comportement statique et dynamique de projectiles
composites constitué de fibres de tungstène pures et d’une matrice en verre métallique,
afin de déterminer si ceux-ci possédaient un pouvoir pénétrant équivalent ou supérieur
à celui des projectiles composés d’uranium appauvri.
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FIGURE 3 – (a) Schématisation d’une cible utilisant un empilement de onze feuilles de verre métallique
à la place de Nextel et Kevlar comme couche intermédiaire du bouclier Whipple à l’échelle 14 par rapport
à la structure réelle. (b) Face avant de la cible illustrant le trou d’entrée du projectile d’aluminium se
déplaçant à 6,97 km.s−1. (c) Vue de côté de la cible mettant en évidence une déformation de la troisième
couche d’aluminium. (d) Image prise à 81 µm après l’envol de la bille. (e) Vue de côté de la cible juste
avant l’impact. (f) Vue de côté à 106 µm après l’envol de la bille et approximativement 15 µm après
l’impact, montrant de la vaporisation et fragmentation. (g) Vue de côté montrant la formation d’un nuage
de débris aboutissant à la déformation de la dernière couche du bouclier [63].
Les munitions généralement utilisées pour perforer les blindages actuels de véhi-
cules terrestres se divisent en deux catégories : les flèches et les charges creuses. Les vi-
tesses de ces deux types de munitions sont comprises entre 1600 m.s−1 et 9000 m.s−1.
Lors de l’impact, les pénétrateurs en alliage de tungstène subiront à l’intérieur de la
cible des déformations plastiques intenses. En s’écoulant vers l’extérieur du projec-
tile, ces déformations seront associées à un phénomène de rhéodurcissement, donnant
naissance à un champignon (cf. Fig. 4 (a)) [26]. Ce dernier aura pour conséquences :
une dissipation de l’énergie du projectile plus importante, la création d’une cavité plus
large et une profondeur de pénétration moindre.
Sous certaines conditions, les déformations plastiques dans les verres métalliques
se localisent sous la forme de bandes de cisaillement adiabatiques. L’implication de
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FIGURE 4 – (a) Vue en coupes de projectiles (a) en alliage de tungstène (WHA) et (b) composés de fibres
de tungstène et d’une matrice en verre métallique récupérés après impacts sur un acier 4130. Les projec-
tiles en alliage de tungstène et composite tungstène/verre métallique ont respectivement été propulsées
à 0,932 km.s−1 et 0,950 km.s−1. Le projectile en alliage de tungstène illustre le phénomène de formation
d’un champignon. Le projectile composite illustre le phénomène d’auto-affûtage recherché.
telles bandes dans les processus de déformations plastiques sous chargement quasi-
statique laisse présager la possibilité d’apparition du phénomène d’auto-affûtage en
dynamique. C’est la raison pour laquelle Conner et al ont dans un premier temps inves-
tigué le mode de rupture en fonction de la fraction volumique des fibres de tungstènes
dans la matrice en verre métallique. Des essais quasi-statique ont permis de mettre en
évidence que l’augmentation de la fraction volumique permettait de passer d’une rup-
ture à caractère fragile liée à la création de bandes de cisaillement avec peu de déforma-
tions plastiques, à un délaminage longitudinal des fibres avec des déformations plas-
tiques plus importantes. En dynamique, les essais par barres d’Hopkinson ont montré
que l’augmentation des vitesses de déformation favorisait la rupture en cisaillement
quelle que soit la fraction volumique en fibre de tungstène.
Dans un second temps, des tirs d’impacts à hautes vitesses ont été réalisés sur des
cibles d’aluminium 6061 et d’acier 4130. Les projectiles ont été réalisés à partir d’un
composite fibres de tungstène/matrice en verre métallique avec une fraction volumique
de 85 %, et deux alliages de tungstène lourd – W90,73Ni 4,55Fe1,97Co2,75 sur cible acier
et W93Fe5,6Ni 1,4 sur cible aluminium. Leurs résultats ont démontré que le composite
tungstène/verre métallique était sujet à une rupture par bandes de cisaillement adia-
batiques, donnant lieu au phénomène d’auto-affûtage (cf. Fig. 4 (b)). Au final, la pro-
fondeur de pénétration fut améliorée de 10 % par rapport aux alliages de tungstène,
égalant ainsi les performances des projectiles en uranium appauvri.
Par ce type d’essais, les études menées par Conner et al [27], Hamill et al [57] et
Hofmann et al [63] ont permis de révéler qualitativement le potentiel des verres mé-
talliques comme élément constitutif de perforant et de blindages spatiaux. Malheureu-
sement, les origines précises de ces performances restent actuellement mal connues.
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En effet, il n’existe que peu de travaux menés sur leur comportement dynamique, et
encore moins dans des conditions de chargement proches des impacts hyper-véloces.
Les difficultés d’accès et de mise en œuvre d’essais de cette envergure, couplés au coût
relativement élevé de ce type de matériaux, ne sont pas pour simplifier la caractérisa-
tion de son comportement dynamique. C’est finalement dans ce cadre expérimental
délicat que se positionnent ces travaux de thèse.
À la genèse de ce projet, il fut question de pouvoir envisager une approche expéri-
mentale prolifique conciliant plusieurs contraintes relatives à :
• l’accès à des installations permettant de générer des ondes de choc,
• la représentativité des chargements générés afin de pouvoir tracer un parallèle
avec les impacts hyper-véloces,
• la mise en forme des matériaux et des cibles,
• la récupération des échantillons de sorte à mener des études post-mortem.
Actuellement, les conditions extrêmes de chargement atteintes lors d’impacts hyper-
véloces – vitesse d’impact supérieure au km.s−1, pression induite allant du gigapascal
au millier de gigapascals, taux de déformation supérieur à 105 s−1 – ne peuvent être
reproduites à l’identique en laboratoire. Néanmoins, il existe quelques dispositifs ex-
périmentaux à même d’approcher les régimes de sollicitation souhaités en termes de
pression et taux de déformation. Pour soumettre des cibles à de telles conditions, deux
approches se distinguent : les chocs générés par impact et les chocs générés par dépôt
d’énergie.
Les lanceurs comptent parmi les dispositifs les plus adaptés à l’étude de comporte-
ment sous choc des matériaux. Qu’il s’agisse de chocs plans relativement soutenus ou
de tirs de pénétration, ils conduisent à l’étude de la propagation des ondes et à l’en-
dommagement sous choc. L’instrumentation de ces tirs est bien maîtrisée et l’usage de
différents gaz et types d’explosif offre une grande variabilité dans les niveaux de pres-
sions et de vitesses de déformations atteintes. Malheureusement, les cibles sont, dans
la majeure partie des cas, détruites. De plus, ces instruments très difficilement acces-
sibles requièrent des échantillons de taille centimétrique et n’offrent pas une grande
cadence de tirs. Par ailleurs, les chargements mécaniques les plus intenses que l’on
puisse générer sur Terre ne correspondent qu’aux niveaux les plus faibles des impacts
hyper-véloces spatiaux. Pour ces diverses raisons, nous nous sommes orientés vers les
instruments permettant d’induire des chocs par dépôt d’énergie.
Contrairement aux impacts, les compressions dynamique issues de dépôts d’éner-
gie peuvent être le résultat soit d’une attaque directe – où le matériau cible est direc-
tement en contact avec le dépôt – soit d’une attaque indirecte. Dans ce dernier cas, un
matériau est disposé en amont de la cible, faisant office de couche sacrificielle, afin de
donner naissance à une onde de choc dans le matériau cible. Dans cette situation, des
faisceaux d’électrons, des sources X ou bien encore des lasers de puissance peuvent
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être utilisés 9. Pour ce qui est des lasers, ils offrent une flexibilité et des cadences de tirs
supérieures aux lanceurs pour un coût de mise en œuvre inférieur.
Les récents développements des oscillateurs donnent accès à la mise en forme de
multiples profils de chargement dont la précision spatiale et temporelle surpasse celles
des lanceurs. Les lasers étant moins destructeurs pour l’environnement proche de la
cible, il est par exemple possible de travailler de manière répétée pour étudier l’in-
fluence de tirs multiples, de cibler des volumes plus restreints – tels des méso-consti-
tuants de matériaux composites – ou encore effectuer des observations post-mortem
sur les cibles récupérées après tir. De même, chaque tir est très bien instrumenté, rédui-
sant ainsi considérablement la dimension des cibles. De par leur structure amorphe, les
verres possèdent un volume représentatif de leur comportement macroscopique infé-
rieur à celui des matériaux cristallins. Compte tenu des difficultés relatives à leur mise
en forme et à leur coût, l’utilisation des lasers s’avère donc d’autant plus adéquate pour
caractériser le comportement dynamique des verres métalliques sur de petits volumes,
tout en offrant la possibilité de récupérer les échantillons après essais. Hélas, il n’est
point de bonheur sans nuage : le chargement mécanique équivalent est lié à l’interac-
tion laser matière qui n’est pas encore totalement maîtrisée. Malgré cette limitation,
il existe une proximité entre les profils de chargement en pression induits par laser et
impacts hyper-véloces 10. En modifiant la forme de l’impulsion et en caractérisant le
chargement laser, il devient en principe possible d’étudier le comportement sous choc
des matériaux dans des conditions de pression et de taux de déformation outrepassant
les limitations actuelles des lanceurs, et ainsi tendre vers des conditions plus proches
de la réalité.
C’est finalement dans cette optique que s’inscrivent ces travaux de thèse. Pour iden-
tifier les origines des performances accrues sous impacts des verres métalliques, nous
avons entrepris d’étudier et de caractériser expérimentalement leur comportement et
leur endommagement sous choc laser. L’approche expérimentale suivie s’est orientée
autour de différents axes visant à :
• L’étude du comportement sous choc grâce à la construction d’une équation d’état
permettant de décrire la propagation des ondes de choc et de détente dans un
verre métallique ternaire Z rCu Al .
• La compréhension phénoménologique des processus d’endommagement et de
rupture sous choc à partir de considérations théoriques et d’observations expé-
rimentales.
• L’effet de la composition sur les propriétés mécaniques pertinentes pour l’appli-
cation des verres métalliques comme blindage.
• Une discussion des limites expérimentales rencontrées et des ouvertures envi-
sageables à ces travaux.
9. César – CEA CESTA, Z-machine – SANDIA, LMJ – CEA CESTA, NIF – LLNL, LULI2000 et ELFIE –
LULI.
10. L’étude de cette proximité constitue les travaux de thèse de B. Aubert.
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Ainsi, ce manuscrit s’articule autour de sept chapitres. Le premier est une revue
bibliographique sur la structure, le comportement et les propriétés mécaniques des
verres métalliques. Il a pour but de sensibiliser le lecteur aux diverses problématiques
auxquelles nous seront confrontés tout au long de ce manuscrit.
Le deuxième chapitre introduit les éléments théoriques relatifs à la compréhension
et l’étude expérimentale des ondes de choc induits par laser dans les matériaux. Il four-
nit aussi une vue d’ensemble des études menées sur la propagation d’ondes de choc
dans les verres métalliques.
Le troisième chapitre présente l’approche expérimentale suivie et les moyens ex-
périmentaux : installations laser, instruments de mesure et procédés de mise en forme
des échantillons.
Au cours du chapitre quatre, nous présentons les résultats expérimentaux d’une
campagne laser visant à caractériser la propagation des ondes de choc dans les verres
métalliques Z rCu Al . Ce chapitre a pour but de fournir des données expérimentales
sur lesquelles l’équation d’état de nos matériaux pourra être établie.
Le chapitre cinq s’inscrit dans la continuité du chapitre précédent, en traitant de la
modélisation de la propagation des ondes de choc dans les verres métalliques Z rCu Al
par deux approches « classiques ».
Dans le chapitre six, nous changeons de registre et portons notre attention sur l’en-
dommagement et la rupture dynamique des verres métalliques. Il sera question d’étu-
dier et d’identifier, par le biais de plusieurs campagnes laser, les processus et méca-
nismes à différentes échelles menant à la ruine de nos matériaux.
Enfin, nous achevons cette étude en identifiant et proposant des pistes de recherche
futures se basant sur les résultats présentés au cours des différents chapitres.
Avant de débuter, il convient de souligner que ces travaux ont été réalisés au sein
de l’Institut de Physique de Rennes de l’Université de Rennes 1. Leurs direction et en-
cadrement ont été assurée à la fois au sein du département Mécanique et Verres de
l’Institut de Physique de Rennes et du laboratoire des Procédés et Ingénierie en Mé-
canique et Matériaux de l’École Nationale Supérieure des Arts et Métiers. Les résultats
rassemblés sont le fruit d’une étroite collaboration entre ces deux instituts, mais aussi
grâce au support financier de la Direction Générale de l’Armement et de la région Bre-
tagne.
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« Connais ton ennemi et connais-toi toi-même, eussiez-vous cent guerres à soutenir,
cent fois vous serez victorieux. »
| Sun Tzu (VIe siècle av. J.-C. - Ve siècle av. J.-C.), L’Art de la guerre.
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L’ouverture de cette thèse aura pour objectif de préciser les connaissances requises
à l’étude du comportement des verres métalliques et plus précisément en dynamique.
Au cours de ce premier chapitre, nous définirons dans un premier temps l’état vitreux
et la notion de « verre métallique ». Ensuite, nous passerons en revue leurs modes de
déformations connus sous sollicitation quasi-statique. En particulier, nous nous attar-
derons sur certains éléments à l’origine de leurs changements de comportement avant
d’aborder leur rupture. Enfin, nous tracerons l’horizon de leur comportement et leur
rupture en dynamique à l’aide de récentes publications.
1. « La manière est nouvelle, mais non la matière ». Il est d’usage de débuter tous travaux de thèse par
une revue bibliographique, selon une démarche reflétant la problématique initiale.
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1.1 L’état vitreux
L’état vitreux fait référence à un état de la matière que l’on retrouve chez certains
matériaux amorphes comme les verres, – i.e. ne possédant pas d’organisation atomique
à longue distance se répétant dans toutes les directions de l’espace – présentant le phé-
nomène de transition vitreuse [173]. Cet état est obtenu par le refroidissement brutal
d’un liquide en dessous de la température de fusion. Le liquide se retrouve alors dans
un état métastable – dit de « liquide surfondu »– avant de se solidifier dès lors que la
température passe en dessous de la température de transition vitreuse. Il est alors cou-
rant de se représenter l’état vitreux comme un « liquide figé », dont leur structure ato-
mique à l’état solide n’est pas immuable. La variation de la température engendrera des
modifications structurelles à l’échelle atomique. En faisant varier la vitesse de trempe, il
est alors possible d’obtenir divers états vitreux. À l’opposé, un chauffage de la structure
amorphe après trempe engendra une relaxation de la structure pouvant aboutir à de la
cristallisation. Ainsi, les verres disposent aussi d’une température de cristallisation.
FIGURE 1.1 – Évolution de l’enthalpie H ou du volume V en fonction de la température au cours d’un
refroidissement depuis l’état liquide. Tg et Tl représentent respectivement la température de transition
vitreuse et la température de fusion.
Pour appréhender plus en détails les caractéristiques de l’état vitreux, il est néces-
saire de se référer à la structure atomique des verres. Les états de la matière solide –
cristallin –, liquide ou gazeux se distinguent les uns des autres par leur degré d’organi-
sation. Cette organisation peut être de nature chimique ou bien liée à la position des
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atomes dans l’espace, et se manifeste à différentes échelles de la matière. Si on se li-
mite à une échelle proche de celle des distances interatomiques, on parlera d’ordre à
courte distance. À plus grande échelle, on parlera de l’ordre à longue distance. De ce
fait, l’ordre à courte distance est présent à la fois à l’état liquide et solide, tandis que
l’ordre à longue distance est généralement observable uniquement à l’état solide cris-
tallin. Par conséquent, la dénomination des verres comme étant des « liquides figés »
rend à la fois compte de leur état thermodynamique et de leur degré d’organisation, i.e.
un solide ne disposant pas d’ordre à longue distance.
Le refroidissement d’un liquide en dessous de sa température de fusion entraîne in-
dubitablement sa transformation à l’état de solide plus ou moins rapidement. La plu-
part du temps, ce changement de phase de premier ordre est associé à un saut de vo-
lume et d’enthalpie. Lors de la solidification, les atomes se réorganisent en formant une
structure minimisant l’énergie du système (équilibre thermodynamique) (cf. Fig. 1.1 -
courbe en pointillés). En général, les liquides – disposant d’un temps de refroidisse-
ment suffisant, spécifique des espèces en présence – ont une propension à cristalliser
en se refroidissant par un processus de nucléation/croissance de grains. L’apparition
d’une structure cristalline se traduit par une organisation atomique dense sous forme
d’une maille se répétant à l’identique dans toutes les directions de l’espace. La connais-
sance de la nature d’une maille – i.e. des atomes la constituant et leur disposition – as-
sociée à un vecteur de translation, renseigne sur l’ordre à longue distance. Cependant,
il est possible d’éviter cette cristallisation en augmentant la vitesse de refroidissement.
La viscosité du mélange vitrifiable empêche les atomes de se réorganiser. Le voisinage
atomique se retrouve piégé dans une configuration proche de celle du liquide, appelé
liquide surfondu, mais dans un état énergétique « métastable » supérieur à celui du so-
lide cristallin. En poursuivant le refroidissement, les atomes tendent à se réorganiser
afin de se maintenir dans cet état métastable, jusqu’à atteindre une température cri-
tique en dessous de laquelle la structure se retrouvera figée. Cette température est ap-
pelée température de transition vitreuse Tg . Le verre ainsi formé se retrouve dans un
niveau d’énergie supérieur à celui de l’équilibre thermodynamique. Notamment, il se
traduit par une optimisation moindre du volume occupé entraînant un surplus de vo-
lume par rapport à la forme cristalline. Cet excès de volume – appelé volume libre –
correspond à la différence de masse volumique entre un verre trempé et un verre par-
faitement relaxé. Selon la vitesse de refroidissement initiale, ce volume libre est plus ou
moins important.
Finalement, l’état vitreux peut se définir comme un état apparaissant à partir d’une
température spécifique, lors du refroidissement, faisant passer le liquide surfondu à
celui de solide amorphe, hors équilibre thermodynamique. Son niveau d’énergie se re-
trouve alors supérieur à celui d’un solide cristallin.
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1.2 Les verres métalliques massifs
En se basant sur les éléments précédemment évoqués, les verres métalliques peuvent
donc se définir comme des alliages de structures atomiques désordonnées, unique-
ment constituées d’atomes métalliques et métalloïdes.
L’éclosion des premiers alliages métalliques amorphes façonnés par l’homme re-
monte au début des années 1960. Cette apparition tardive – comparativement aux verres
d’oxydes datant pour les plus anciens de l’Egypte antique (6000 av. J.-C.) – est à attribuer
à la grande propension des métaux à cristalliser. Ce n’est donc que récemment dans
l’histoire du verre, que Duwez et Klement ont réussi à synthétiser le premier verre mé-
tallique à partir d’un alliage Au-Si. Les premiers échantillons furent obtenus par projec-
tion de l’alliage liquide sur une roue en cuivre en rotation à grande vitesse, permettant
ainsi d’effectuer une hypertrempe d’environ 106 K .s−1 [87]. Ces verres se présentaient
sous la forme de rubans dont les épaisseurs pouvaient atteindre la centaine de micro-
mètres selon la composition de l’alliage. Deux décennies passèrent avant l’avènement
des verres métalliques dits « massifs », pouvant être produits à des vitesses de trempe
plus réduites – environ 103 K .s−1 –, dans des dimensions centimétriques et à partir de
nombreux systèmes différents. Parmi ceux-ci, il est possible de citer les bases Mg [74],
les bases Zr [76, 123], les bases Fe [73] ou encore les bases Pd [75]. Ces dernières offrent
par ailleurs des vitesses de refroidissement très basses de l’ordre de 0,1 K .s−1, dont les
échantillons peuvent atteindre des dimensions d’environ 75 cm.
Ce soudain essor fut le fruit d’intenses recherches menées sur les domaines d’amor-
phisation de différents systèmes ayant conduit à l’établissement de règles empiriques
d’élaboration [71] se résumant ainsi :
1. Le système doit comporter au moins deux éléments afin de réduire les probabi-
lités de cristallisation.
2. Une différence de taille atomique de 12 % entre les principaux constituants doit
être observée pour ainsi augmenter le désordre et limiter les réarrangements à
l’ordre long.
3. L’enthalpie de mélange entre les principaux éléments doit être négative.
4. Les eutectiques doivent être profonds de sorte à freiner les mouvements ato-
miques.
Plus précisément, cette dernière règle implique que le mélange métallique doit pou-
voir se comporter comme un corps pur lors du passage de la fusion. Ainsi, lors du refroi-
dissement le mélange se solidifiera de manière homogène en empêchant l’éventuelle
formation de précipités.
En suivant ces règles, la stabilité thermique des verres peut s’en retrouver améliorée.
En particulier, la zone située entre la température de transition vitreuse et la tempéra-
ture de cristallisation peut être élargie. Dans le cadre de cette étude, nous étudierons le
comportement de verres métalliques ternaires Z rCu Al synthétisés par Y. Yokoyama de
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FIGURE 1.2 – (a) Illustration de la fusion par arc par la méthode incline avec les deux étapes de fusion
permettant d’homogénéiser le mélange. (b) Illustration de la technique de trempe en moule à chapeau
[170].
l’Institute of Material Research de l’Université de Tohoku au Japon. Les barreaux maîtres
sont issus d’un procédé de fabrication appelé « trempe en moule à chapeau » (cf. Fig.
1.2) – ou cap-cast technique en anglais – [168]. Dans un premier temps, des poudres ou
barreaux d’aluminium, de cuivre et de zirconium de hautes puretés (> 99,99 %) sont
pesés, afin d’éviter toutes forme de cristallisation avec les atomes d’oxygène – appe-
lées dendrites. Pour minimiser la contamination par l’oxygène, le zirconium est hau-
tement purifié par un procédé de purification par iodure, dit de Van-Arkel-de-Boer.
S’en suit une fusion préliminaire du cuivre et de l’aluminium visant à obtenir un al-
liage dénué d’hydrogène. Une fois les métaux purifiés, l’ensemble des composés est
fondu par arc sous atmosphère argon une première fois. L’arc électrique est généré par
un courant sinusoïdal dont les oscillations accentuent l’effet de mélange, rendant l’al-
liage maître plus homogène. Le mélange est alors une nouvelle fois fondu par arc du-
rant son coulage dans un moule en cuivre réfrigéré. Lorsque l’intégralité du mélange
se retrouve dans ce moule, un chapeau en cuivre vient appliquer une pression de 1 kN
sur le mélange. Au final, pour attester du niveau d’amorphisation des barreaux des me-
sures de diffractions X et de microscope électronique en transmission ont été réalisées.
Dans notre cas, aucun pic de Bragg ne fut détecté pour nos barreaux de composition
Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10, nous assurant une ab-
sence de cristallisation.
1.3 Structure des verres métalliques
La représentation atomistique de leur structure est loin d’être une évidence. La
compréhension de leur structure atomique est un domaine de recherche en pleine ef-
fervescence. Les études extensives sur le sujet se situent au cœur de l’attention de la
communauté scientifique compte tenu des enjeux visant à relier leurs propriétés ma-
croscopiques à l’arrangement atomique local. Deux récentes revues de Cheng et al [20]
et Ma et al [101] ont abordé la question en dessinant un horizon exhaustif des avancées
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majeures sur le sujet.
Dans cette section, il sera question d’exposer les éléments nécessaires à la com-
préhension des principales propriétés des verres métalliques. L’objectif sera aussi de
sensibiliser le lecteur aux éventuelles influences que leurs structures engendrent sur
les résultats présentés dans les chapitres suivants.
Contrairement à bon nombre de verres, les alliages métalliques amorphes possèdent
une masse volumique très proche de celle de leurs homologues cristallins (> 98 %)
[37, 70]. Cette proximité suggère l’existence d’un arrangement atomique particulier
à l’origine de ce taux de compacité élevée. Ne disposant pas de liaisons orientées, le
grand nombre de liens métalliques possibles induit un haut degré d’interconnexion se
traduisant par un arrangement atomique très condensé. Originellement rapporté par
Bernal et al [82], leurs études numériques et expérimentales par diffractions de neu-
trons et de rayons X ont apporté la preuve que l’arrangement local atomique n’est pas
aussi aléatoire qu’il n’y paraît. À la suite de leurs études, un premier modèle d’archi-
tecture à l’ordre court constitué d’un empilement de tétraèdres de sphères dures fut
proposé. Ce dernier suppose que chaque atome est commun à plusieurs tétraèdres,
permettant ainsi d’obtenir une structure très compacte. Néanmoins, des cavités dites
de « Bernal » peuvent se former au sein de cet empilement puisqu’il n’est pas possible
de remplir géométriquement l’espace uniquement avec des tétraèdres. Ce constat en-
traîna Polk [126] à proposer une alternative au modèle de Bernal en y incluant la pré-
sence d’atomes de petites tailles s’insérant dans ces cavités. En ce sens, le rôle de la
nature chimique des liaisons fut révélé plus tard par Hayes et al [59] par spectrosco-
pie d’absorption des rayons X étendues, puis par résonnance magnétique nucléaire
par Panissod et al [122] ou encore par diffraction des rayons X par Matsubara et al
[106]. En tenant compte de ces différents éléments, Miracle et al [114] proposèrent des
règles d’optimisation de l’ordre atomique pour maximiser la compacité des clusters
de l’ordre court jusqu’à l’ordre moyen. Elles se traduisent par la formation des poly-
èdres de Frank-Kasper [47, 119, 20, 111, 112, 101, 17, 21, 165] – polyèdres à 12 sommets
composés de 20 faces où chaque atome possède cinq atomes voisins – centrés autour
d’un soluté qui partage des liaisons particulières avec trois autres atomes adjacents de
manière à former des tétraèdres (icosaèdre cf. Fig. 1.3). Dans ces formations de symé-
trie d’ordre cinq il n’existe aucune orientation privilégiée, si bien qu’un réarrangement
périodique ne peut avoir lieu. En pratique, ces organisations particulières ne sont pas
très courantes bien que leur nombre semble impacter les propriétés des alliages métal-
liques amorphes.
En effet, des simulations de dynamique moléculaire sur des systèmes binaires Cu−
Z r [34, 22, 21] ont montré que le nombre d’icosaèdres Cu-centrés augmentait lors du
refroidissement entre la température du liquidus et celle de transition vitreuse. Cette
croissance fut corrélée avec la chute de mobilité observée lors du refroidissement. Par
ailleurs, l’ajout d’atomes d’aluminium dans ce système Cu−Z r accroit drastiquement
le développement des icosaèdres au cours du refroidissement en réduisant d’autant
plus la mobilité atomique [21]. Sur le plan mécanique, les zones contenant un grand
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FIGURE 1.3 – (a) Différentes topologies icosaédriques [165]. (b) Exemple de clusters atomiques Cu-
centré et Zr-centré dans un verre métallique binaire Cu64Z r 36 [21].
nombre d’icosaèdres semblent démontrer une rigidité supérieure ainsi qu’une plus
grande limite élastique [22, 34]. Au contraire, les zones pauvres en icosaèdres seront
bien moins rigides et auront une plus grande sensibilité au cisaillement.
Le modèle d’agencement atomique polytétrahédrique fournit une description de
l’ordre à courte distance communément acceptée dans la communauté. Toutefois au-
delà de cette ordre, l’agencement proposé ne procure pas une visualisation suffisante
de l’ordre à moyenne distance, rendant compte du haut niveau de compacité des verres
métalliques. Seul le modèle développé par Miracle et al [111] suggère une organisation
atomique depuis l’ordre court jusqu’à l’ordre moyen cohérente avec des mesures expé-
rimentales [113].
Une approche alternative à celle introduite au début de cette section consisterait
non plus à voir les verres métalliques comme des matériaux à structure purement aléa-
toire, mais plutôt comme des matériaux dont les fortes hétérogénéités locales reflètent
et conditionnent très probablement leur comportement mécanique.
1.4 Comportement mécanique sous sollicitations statiques
et quasi-statiques des verres métalliques
Dans cette section, l’objectif est de passer en revue les différents modes de défor-
mation, les sensibilités connues 2 et les modes de rupture des verres métalliques. Bien
entendu, les éléments exposés ne se veulent pas exhaustifs sur les problématiques liées
à leur comportement quasi-statique. Cet aperçu a pour but d’avertir le lecteur sur les
paramètres physiques pouvant être pris en considération lors de l’analyse du compor-
tement dynamique des verres métalliques. Les points suivants sont extraits pour la plu-
part de différentes revues sur le sujet, regroupant l’ensemble des recherches menées
durant les deux dernières décennies.
2. À la température, à la pression, aux vitesses de déformation et aux effets d’échelles
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1.4.1 Modes de déformation
Les déformations dans les verres métalliques à l’échelle macroscopique résultent
essentiellement de l’accumulation de déformations s’opérant très localement. Selon
la température, le taux de déformation imposé et la nature du verre, ces événements
locaux peuvent être distribués de manière homogène ou hétérogène en temps et en es-
pace.
Originellement proposée par Spaepen [136], une première carte de déformation fut
établie à partir du modèle de déformation basé sur la théorie des volumes libres – mo-
dèle éponyme que nous verrons dans la section 1.4.2 – avant d’être reprise et enrichie
par Schuh et al [130] trente ans plus tard. La figure 1.4 illustre la version proposée par
Schuh et al. Sur celle-ci sont représentées deux versions complémentaires mettant en
avant l’apparition des domaines de déformation homogène et hétérogène en fonction
de la température normalisée (T /Tg ), de la contrainte normale en cisaillement (τ/µ) et
du taux de déformation lié au cisaillement. Le régime de déformation homogène ap-
paraît à hautes températures (T /Tg > 0,9) et dans l’état de liquide surfondu pour de
faibles contraintes et vitesses de déformation. Le régime hétérogène se manifeste pour
sa part à faibles températures (T /Tg < 0,9) dans l’état vitreux pour des contraintes ou
vitesses de déformation élevées.
Au regard des températures auxquelles apparaissent ces régimes, il est coutume de
discuter de ces déformations en terme de viscosité η, dont son évolution caractérise
le type d’écoulement du matériau. La viscosité peut se définir comme le rapport de la
contrainte axiale σ sur trois fois le taux de déformation ε̇ :
η=
σ
3ε̇
(1.1)
Au sein du régime homogène, la totalité des volumes élémentaires est impliquée
dans le processus de déformation, où trois sous-régions sont recensées. La première
concerne un domaine de déformation Newtonien où la viscosité est indépendante de
la vitesse de déformation (cf. Fig. 1.4 iso-lignes noires en pointillés – haute tempéra-
ture, faible contrainte faible vitesse de déformation). La deuxième se réfère au régime
Non-Newtonien atteignable pour des contraintes plus élevées, où la viscosité du ma-
tériau n’est plus constante et où des effets de vitesses de déformation apparaissent.
Le dernier régime, appelé élastique, peut être atteint pour des températures normali-
sées (T /Tg ) inférieures à 0,8 et pour des vitesses de déformation en dessous de 10−12
s−1. En effet, étant donné que cet écoulement homogène est thermiquement activé, il
est possible de négliger l’écoulement homogène en dessous de ce taux de déformation
et ainsi définir le régime élastique. Par ailleurs, il convient de souligner qu’il est tout
de même possible d’observer des écoulements Non-Newtonien et de la localisation à
haute température dans l’état de liquide surfondu dès lors que le taux de déformation
est suffisamment élevé. Enfin, ce régime homogène se révèle d’un intérêt particulier
pour les opérations de mise en forme de pièces complexes. En plus de ne pas entraîner
de réduction conséquente du volume des pièces – lié à l’absence de transition de phase
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– les capacités de déformations augmentent considérablement dans ce régime, comme
par exemple pour les bases palladium pouvant atteindre plus de 1000 % d’élongation
dans le régime Newtonien.
FIGURE 1.4 – Cartes de déformations de verres métalliques base Z r explicitées dans les plans (a)
contrainte-température et (b) taux de déformation-température. Les régimes d’écoulement homogène
et inhomogène sont indiqués ainsi que les sous-régimes d’écoulement Newtonien, Non-Newtonien et
élastique. Les valeurs de contraintes indiquées correspondent aux données recueillies sur un verre de
composition Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22,5 [130].
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Le régime hétérogène se caractérise par des phénomènes de localisation sous la
forme de bandes de cisaillement. La disparition d’un écoulement Newtonien entraîne
une chute de la sensibilité à la vitesse de déformation, occasionnant une perte de sta-
bilité lors de l’écoulement (cf. Fig. 1.4 (b)). De tels événements sont supposés être as-
sociés à un changement d’état très localisé, se traduisant par l’augmentation des vo-
lumes libres ou bien d’une évolution structurelle de l’ordre local. De cette génération
de bandes de cisaillement en découle une rupture macroscopique considérée comme
fragile. Les scénarios de formation et de propagation de ces bandes de cisaillement se-
ront présentés ultérieurement en section 1.4.5.2. Ce régime hétérogène, à l’instar du
régime homogène, dispose aussi de plusieurs sous-domaines d’écoulement mais dont
les différenciations sont moins marquées. Nonobstant la présence permanente de lo-
calisation, de récents travaux de Klaumünzer et al [85], Dalla Torre et al [31], Maaß et
al [102, 103] ont montré qu’il existait des seuils de température pour lesquels la vitesse
des bandes de cisaillement variait. En contrôlant la formation et la propagation de ces
bandes, il devient possible de piloter la plasticité dans ce régime, et donc de limiter au
mieux l’apparition catastrophique de la rupture.
Il reste à souligner que ces cartes de déformation fournissent un aperçu simplifié de
la dépendance à la température, au niveau de contrainte et au taux de déformation des
mécanismes d’écoulement généralement rencontrés dans les verres métalliques. En ce
sens, les seuils d’apparition des différents régimes sont de caractère purement quali-
tatif et n’incluent aucune information au sujet de l’évolution de la structure au cours
de la déformation ou de la rupture. De plus, elles se basent sur la théorie des volumes
libres, théorie qui encore aujourd’hui alimente les débats. Pour ces diverses raisons,
elles doivent donc être rationalisées en fonction des compositions étudiées.
1.4.2 Modèles de déformation
Depuis la découverte des verres métalliques, plusieurs modèles atomiques ont vu
le jour dans le but d’expliquer les origines de leur comportement mécanique. Parmi
les plus répandus, on retrouve les modèles de Spaepen [136] et d’Argon [6]. Le premier
propose une approche à même de rendre compte des rhéologies à températures élevées
– i.e. de la viscoélasticité des verres métalliques –, alors que le deuxième présente une
théorie de déformation à la fois viscoélastique et viscoplastique des verres métalliques.
1.4.2.1 Modèle de Spaepen
Ce modèle est basé sur la théorie des volumes libres et considère ces espaces comme
des lacunes atomiques dans lesquelles un atome peut « sauter » [136]. Inspiré du mo-
dèle de diffusion dans les liquides [24], il décrit la déformation macroscopique comme
étant le résultat de sauts atomiques successifs dans les lacunes précédemment créées.
Le mécanisme élémentaire aboutissant à la déformation est illustré en figure 1.5.
Pour transiter de sa position originelle à la lacune, un atome doit franchir une barrière
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énergétique d’intensité ∆Gm , soit via un apport thermique ou par un effort extérieur.
Dans le premier cas, le nombre de sauts est le même dans toutes les directions de l’es-
pace et se rapporte donc au mécanisme microscopique de base de la diffusion. Dans le
second cas, une contrainte de cisaillement τ exerce une force τS, où s est l’aire projetée
de l’atome sur le plan de cisaillement. Les sauts se produisent cette fois-ci majoritaire-
ment dans le sens de l’application de la contrainte, engendrant ainsi un flux d’atome
dans une même direction.
FIGURE 1.5 – Illustration du modèle de Spaepen de saut atomique individuel [136].
FIGURE 1.6 – Illustration des deux modes de déformation à haute (a) et basse température (b) et (c)
postulés par Argon [6].
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1.4.2.2 Modèle d’Argon
Ce modèle, connu sous le nom de « Shear Transformation Zone » (STZ), propose
deux modes de transformations, tous deux induits par cisaillement thermiquement
activé [6]. Il est supposé que ces modes se produisent dans des régions du matériau
de densités réduites, autrement dit dans des zones comportant une quantité élevée
de volumes libres. Sous l’effet d’une contrainte extérieure, le cisaillement résultant en-
gendrera une réorganisation coopérative du groupe d’atomes, qui se traduira par une
déformation inélastique en cisaillement γ0 (cf. Fig. 1.6 (a)). Pour s’opérer, ce change-
ment est conditionné – De manière similaire au modèle de Spaepen – par une barrière
énergétique à franchir, faisant passer d’une configuration initiale à une configuration
activée, d’énergie et de volume plus élevés.
À hautes températures, ce réarrangement aura un caractère diffusif de par l’aug-
mentation de la mobilité atomique induite par l’élévation de la température. Le cisaille-
ment autour des volumes libres sera alors d’autant plus facilité, bien que relativement
faible, et s’appliquera localement autour d’une région sphérique. Cependant, la relaxa-
tion des contraintes sur la structure est favorisée par la température. Si l’arrangement
atomique retrouve sa configuration initiale, alors la déformation sera viscoélastique. Au
contraire, la chute de température limitera la relaxation des contraintes en cisaillement.
On parlera alors de déformation viscoplastique dans le cas où le réarrangement ato-
mique ne retrouve pas sa configuration initiale après déchargement. Par conséquent,
à basses températures le réarrangement se produira dans une zone très étroite autour
du volume libre sous la forme d’un disque (cf. Fig. 1.6 (b) et (c)). La déformation s’en
retrouvera alors bien plus intense.
Ces zones privilégiées de réorganisation sont relativement réduites – pouvant aller
jusqu’à la centaine d’atomes d’après les résultats de simulations – et sont tout sauf un
défaut structurel, comme peuvent être par exemple les dislocations pour les matériaux
cristallins. Au contraire, une STZ est de nature transitoire et ne serait observable que
durant le passage d’une configuration d’équilibre à une autre [19].
1.4.3 Elasticité, anélasticité et relaxation structurelle
La structure atomique initiale des verres métalliques pilote directement ses pro-
priétés élastiques. En effet, malgré les possibles hétérogénéités très localisées liées à la
fabrication (cf. dendrites) ou bien à leur structure (cf. section 1.2), il est admis que les
verres métalliques se comportent à température ambiante en quasi-statique comme
des matériaux élastiques isotropes. Le module d’Young E et le coefficient de Poisson ν
sont deux paramètres généralement utilisés pour caractériser leur comportement élas-
tique. À titre d’information, les modules d’Young des verres métalliques se situent aux
alentours de 85 GPa pour les bases Z r , de 195 GPa pour les bases Fe et 65 GPa pour
les bases T i [156, 19]. À la limite d’élasticité, les déformations atteintes avoisinent les 2
%.
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Les propriétés élastiques des verres métalliques peuvent être aussi discutées à l’aide
des paramètres G et K , correspondant respectivement aux modules de cisaillement
et de compressibilité. Contrairement aux micro-structures polycristallines correspon-
dantes, le module de compressibilité est généralement inférieur d’environ 6 % pour les
micro-structures amorphes. Cette différence s’explique notamment par le fait que pour
les amorphes leur masse volumique est comprise entre 99,5 % et 98 % de celle cristal-
line, qui dispose de modules d’Young E et de cisaillement G environ 30 % plus élevés
que les amorphes [88, 19]. Selon Schuh et al [130], cette divergence ne peut s’expliquer
sur le seul postulat d’une variation d’espacement interatomique entre amorphe et po-
lycristallin.
Dans les matériaux cristallins, les déformations macroscopiques engendrent des
déplacements se répercutant sur tous les atomes. Dans les verres métalliques non re-
laxés 3, de multiples sites moins denses pourront très localement s’accommoder à la
contrainte en autorisant des déplacements atomiques différents de ceux de la matrice
environnante. À l’échelle d’une STZ, certains atomes peuvent se retrouver dans une to-
pologie locale instable. La réponse de ces zones au cisaillement pourra alors se traduire
par à la fois des déplacements atomiques mais aussi par une réorganisation anélastique
des atomes voisins. Malgré le faible nombre de ces zones, le cumul de ces déformations
anélastiques est suffisant pour expliquer la forte réduction des modules d’Young et de
cisaillement.
Comme évoqué précédemment, la température joue un rôle sur la relaxation des
contraintes au sein des STZ. Plus précisément, l’augmentation et le maintien d’une
température proche de la transition vitreuse accroît la mobilité atomique, ce qui peut
dans certains cas provoquer un changement de structure – i.e. réorganisation sans cris-
tallisation. Ce phénomène appelé relaxation structurale peut s’expliquer par une ap-
proche énergétique. L’état vitreux étant hors équilibre thermodynamique, il dispose
d’un niveau d’énergie – énergie interne ou enthalpie – supérieur à celui de l’état d’équi-
libre (cf. section 1.1). En effectuant un recuit proche de la Tg , il devient possible de « sta-
biliser » le verre et ainsi réduire son niveau d’enthalpie. Ce niveau d’énergie est lié à la
vitesse de refroidissement du verre lors de sa synthèse. Un verre refroidi plus rapide-
ment aura un niveau de désordre et un volume spécifique plus important qu’un verre
refroidi plus lentement et par conséquent une énergie interne supérieure (la variation
d’énergie interne étant lié à la variation d’entropie et de volume). La conséquence di-
recte de la relaxation structurale est une augmentation de la masse volumique [128] et
une diminution de la taille des volumes libres [142]. Autrement dit, la relaxation struc-
turale aura tendance à réduire la mobilité atomique et faire tendre le matériau vers
un nouvel état métastable plus proche de l’état d’équilibre thermodynamique pour la
pression et température correspondantes.
3. i.e. qui disposent encore de volumes libres
22 Chapitre 1. Nove sed non nova
1.4.4 Plasticité
Précédemment, nous rapportions l’existence de deux modes de déformations. L’un
homogène observable à hautes températures, faibles contraintes et taux de déforma-
tion ; l’autre hétérogène macroscopiquement à faibles températures mais pour des contraintes
et vitesses de déformation plus élevées.
1.4.4.1 Dépendance à la pression
L’effet de la pression sur la déformation est mis en évidence par la formation de
bandes de cisaillement macroscopiques lors d’essais de compression et traction uni-
axiales. Zhang et al [175] et Lund et al [100] ont compilé l’ensemble des angles de rup-
tures mesurés sur les éprouvettes en verre métallique récupérées après essais. Il en res-
sort que la rupture en traction suit un angle de 55° – par rapport à la direction d’applica-
tion de la contrainte – alors qu’en compression la rupture s’opère selon un angle de 42°.
En regroupant les limites à la rupture issues de plusieurs études expérimentales
[36, 97, 94, 46, 98] en fonction de la triaxialité des contraintes – i.e. la contrainte de
cisaillement équivalente en traction au sens de Von Mises – Schuh et al [130] ont dé-
montré que le seuil de rupture en compression est supérieur au seuil en traction (cf.
Fig. 1.7). En sus de l’absence de réseaux cristallins et de leur fragilité, cette sensibilité
à la pression a renforcé l’inadéquation des critères de Von Mises et Tresca pour décrire
la plasticité des verres métalliques [19]. À l’opposé, leur entrée en plasticité peut êtr
décrite par des critères de type Mohr-Coulomb ou de Drucker-Prager. Contrairement
aux critères de Von-Mises et Tresca, les critères de Mohr-Coulomb et Drucker-Prager
permettent d’inclure la contribution de la composante hydrostatique au cisaillement
et par extension au déclenchement de la plasticité. Ils se révèlent particulièrement
adaptés à la modélisation des matériaux présentant des limites élastiques différentes
en traction et compression.
1.4.4.2 Effets de la température et des vitesses de déformation
Lorsque la température augmente jusqu’à atteindre la Tg , on assiste à une diminu-
tion continue de la viscosité Newtonienne. Au-delà de la Tg , son évolution en fonction
de la température peut se décrire dans le cadre des verres métalliques par une loi d’Ar-
rhénius. Comme vu précédemment en figure 1.4, à ce niveau de température deux ré-
gimes d’écoulement peuvent être distingués. Lorsque les vitesses de déformation sont
suffisamment faibles, l’écoulement est indépendant du taux de déformation et le ré-
gime est Newtonien. En augmentant les vitesses de déformation, la viscosité augmente
alors et un régime Non-Newtonien apparaît [84]. Bien que ce dernier apparaisse prin-
cipalement autour de la Tg , Schuh et al [130] suggèrent néanmoins qu’un écoulement
Non-Newtonien puisse se produire pour des températures bien supérieures.
Pour ce qui est du régime hétérogène, des bandes de cisaillement se forment ma-
joritairement à basses températures. D’après Schuh et al [131], la formation de bandes
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FIGURE 1.7 – Données expérimentales illustrant la dépendance à la pression sur la plasticité. Les
contraintes effectives ou de Von Mises sont normalisées et exprimées en fonction de la triaxialité des
contraintes (i.e. au rapport du tiers du premier invariant sur la contrainte équivalente de Von Mises)
[130].
de cisaillement devient plus complexe à hautes température. En effet, leurs formations
semblent reliées à un déséquilibre en déformation entre la zone expérimentant la lo-
calisation et la matrice environnante. L’élévation de température aurait alors tendance
à réduire ce déséquilibre en offrant plus de mobilité atomique. De ce fait, la formation
des bandes de cisaillement à hautes températures requiert l’augmentation du taux de
déformation afin de réinstaurer ce déséquilibre en déformation entre la matrice et la
zone où se déroule la localisation. La formation de ces bandes de cisaillement résulte-
rait donc d’une compétition entre l’élévation de température et le taux de déformation,
où :
• De larges bandes espacées seraient observées à hautes températures et faibles
vitesses de déformations.
• Des bandes de dimensions plus réduites seraient générées en plus grand nombre,
avec une distance inter-bande plus faible, dans le cas de température plus faible
et de vitesses de déformation élevées.
Pour l’heure, il n’existe pas de preuves expérimentales attestant de ces différentes
morphologies. Cependant, les travaux de Mukai et al [116] et Sergueeva et al [132] ont
montré qu’une seule bande de cisaillement se formait à basses vitesses de déformation,
alors qu’un plus grand nombre de bandes apparaissaient simultanément à plus hautes
vitesses de déformation.
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1.4.4.3 Effets de tailles sur la plasticité
De par le manque d’ordre à longue distance, le volume représentatif des verres mé-
talliques est supposé être de dimension atomique. Dans la majeure partie des cas, les
essais mécaniques effectués sont de dimensions bien supérieures à ce volume carac-
téristique. Un effet de taille sur les mécanismes de déformation n’est donc à priori pas
attendu. Or nous avons vu que leurs mécanismes de déformation pouvaient s’asso-
cier à la formation de bandes de cisaillement dont le nombre, la taille caractéristique et
l’espacement pouvaient notamment varier. L’étude de Conner et al [28] a révélé une dé-
pendance de l’espacement de ces bandes en fonction de la dimension caractéristique
des échantillons (cf. Fig. 1.8), où ceux de tailles réduites présentaient un espacement
inter-bandes moindre que pour des échantillons de tailles supérieures.
Cet effet de taille fut corroboré par des essais de compression uni-axiale sur des
éprouvettes de facteurs de forme inférieurs à 1 (cf. Fig. 1.9) montrant une déforma-
tion plastique à l’ambiante bien supérieure à celle généralement observée [11, 19].
Ce changement de comportement à petite échelle a été étudié pour des dimensions
d’échantillon sub-micrométriques à la fois numériquement par dynamique molécu-
laire [134, 17], et expérimentalement [153, 53, 50]. Bien qu’une compréhension com-
plète des origines de ces effets de tailles soit encore sujette à discussion, il ressort que
la réduction de la taille des échantillons peut entraîner une augmentation de la dé-
formation plastique avant rupture de par une transition du régime hétérogène vers le
régime homogène (cf. Fig 1.10).
FIGURE 1.8 – Espacement moyen inter-bandes de cisaillement en fonction de la dimension caracté-
ristique des échantillons de verres métalliques [28].
1.4.5 Rupture
En mécanique de la rupture, les matériaux sont classés en deux catégories. La pre-
mière, appelée fragile, est très souvent liée à une plasticité « nulle ». La deuxième, dite
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FIGURE 1.9 – Déformations plastiques d’un cylindre de verres métalliques base Z r en compression et
à température ambiante pour un facteur de forme initial de 0,5 [11].
FIGURE 1.10 – Images MEB de piliers de diamètres (a) 3,61 µm, (b) 1,84 µm, (c) 440 nm et (d) 140
nm déformés par nano- indenteur, mettant en avant le passage d’un mode de déformation inhomogène
avec bandes de cisaillement à un mode de déformation homogène [153].
ductile, concerne bon nombre de matériaux métalliques polycristallins démontrant
une déformation plastique avant rupture. Ces deux natures se distinguent l’une de
l’autre par leurs mécanismes macroscopiques et par l’énergie qu’elles consomment.
Un matériau sera donc considéré comme ductile si sa structure – et possiblement
son évolution durant la rupture – entrave ou ralentit substantiellement la propaga-
tion d’une fissure. Une rupture ductile se caractérise alors par une création de surface
conséquente, visible sur les faciès de rupture, synonyme d’un chemin de fissure plus
ou moins complexe (cf. Fig. 1.11 (b)). Au contraire, les surfaces de ruptures associées à
une rupture fragile seront beaucoup moins accidentées et donc synonymes d’une faible
création de surfaces lors de la fissuration (cf. Fig. 1.11 (a)). Pour identifier le comporte-
ment à la rupture des matériaux et ainsi les classer, on a souvent recours à la notion de
ténacité, qui se rapporte dans ses grandes lignes à la capacité d’un matériau à s’oppo-
ser à la propagation d’une fissure.
Qu’en est-il alors des verres métalliques ? La réponse est loin d’être triviale. Bien
qu’ils soient considérés comme des matériaux fragiles macroscopiquement à tempéra-
ture ambiante, ils sont toutefois en mesure de dissiper de l’énergie par déformations
plastiques via la localisation et la formation de bandes de cisaillement (cf. sections
1.4.2 et 1.4.4). Cette plasticité les distingue donc nettement des verres d’oxydes, mais
aussi des métaux polycristallins étant donné qu’ils ne disposent pas de suffisamment
d’autres types de barrières énergétiques – telles que l’écrouissage ou la présence de
joints de grains – pour s’opposer à l’avancée d’une fissure. Par ailleurs, ils sont pour la
plupart dotés de ténacités bien supérieures aux verres d’oxydes. En somme, les verres
métalliques se situent entre les deux et sont considérés par la communauté comme
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FIGURE 1.11 – Faciès de rupture dans des aciers : a) rupture fragile par clivage, b) rupture ductile
révélant la présence de cupules [125].
quasi-fragiles. Dans ce qui suit, nous passerons en revue les propriétés et mécanismes
liés à la rupture permettant d’aboutir à une telle conclusion.
1.4.5.1 Seuil de rupture et phénoménologie de la rupture
En conditions de traction uni-axiale à l’ambiante, la majorité des verres métalliques
se fractureront de manière catastrophique sans démontrer de plasticité macroscopique,
telle que l’illustre la figure 1.12 (b). En compression, le constat est différent (cf. Fig. 1.12
(a)) où un domaine de plasticité réduit peut être observé, laissant présager une rupture
de nature moins fragile. Cette différence pour les verres métalliques peut être une dé-
monstration d’une sensibilité à la pression hydrostatique [176, 55] (cf. section 1.4.4.1).
FIGURE 1.12 – Courbes de contrainte-déformation d’un verre métallique base Z r 59Cu20 Al 10Ni 8T i 3
généralement observées sous (a) compression et (b) traction, pour différents taux de déformation [176].
Pour classer la fragilité des verres métalliques, Lewandowski et al [95] ont proposé
un critère basé sur le ratio du module de cisaillement G sur le module de compressi-
bilité K . D’après la figure 1.13 (a), il existe un seuil autour de 0,41-0,43 à partir duquel
l’énergie de fissuration chute drastiquement, laissant apparaître une transition fragile-
ductile. Ce niveau d’énergie fut ensuite rapproché des coefficients de Poisson des com-
positions testés. Une corrélation a alors pu être établie entre une valeur de coefficient
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de Poisson supérieure à 0,3 et l’apparition d’une rupture ductile (cf. Fig. 1.13 (b)).
FIGURE 1.13 – (a) Corrélation entre l’énergie de rupture avec le ratio µ/B du module de cisaillement
sur le module de compressibilité pour différentes composition de verres métalliques. (b) Corrélation de
cette même énergie de rupture avec le coefficient de Poisson ν de chacune des compositions [95].
Si cette approche peut sembler grossière, il faut souligner qu’elle permet de s’af-
franchir des problèmes liés à la mesure de la ténacité, qui pour les verres métalliques
se révèle ardue. Précédemment, nous avons vu qu’il existait des effets de tailles dans
les verres métalliques, pouvant modifier significativement leur plasticité et par exten-
sion leur ductilité. Or la ténacité s’évalue généralement par l’initiation et la propagation
d’une fissure en pointe d’entaille suite à une sollicitation en mode I, correspondant à un
essai de traction perpendiculaire au plan de l’entaille. Pour mesurer la ténacité intrin-
sèque des verres métalliques, plusieurs études ont montré l’importance des conditions
expérimentales sur son évaluation [92, 48, 60, 143, 58] soulevant ainsi la question de
l’influence des paramètres extrinsèques sur son évaluation. En proposant leur critère,
Lewandowski et al [95] ont donc permis de capturer en un sens la nature de la rupture
de plusieurs verres métalliques.
Ceci étant, les origines même de la rupture ainsi que la succession d’événements
y conduisant restent pour l’heure mal compris. Pour certains [148, 143], la rupture à
l’ambiante dans les verres métalliques est indissociable de la formation des bandes
de cisaillement. La sensibilité à la pression vue précédemment serait un indicateur de
l’importance des bandes de cisaillement dans les processus de fracturation. La dépen-
dance de l’angle et de la limite à la rupture à la sollicitation pourrait alors s’expliquer
par la formation de ces bandes qui est exacerbée en compression. Sans rentrer dans
les détails pour l’instant (cf. section 1.4.5.2), il a été démontré expérimentalement que
l’extrême localisation des déformations sous forme de bandes de cisaillement entraî-
nait une augmentation de la température [93]. Suite à un dépôt d’étain à la surface
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d’échantillons en verre métallique, Lewandowski et Greer ont pu observer la présence
de gouttelettes après déformation de leurs échantillons montrant une augmentation
considérable de la température au dela de température de fusion de l’étain (505 K ).
FIGURE 1.14 – (a) Motif à veines observé sur le facies de rupture d’une éprouvette de composition
Pd 82Si 18 récupérée après rupture en traction [91]. (b) Motif à veine reproduit par Deibler et al [33] à
partir de fluides visqueux, illustrant l’effet de viscosité sur la taille et le nombre de veines obtenues après
rupture en traction.
Bien que la quantification et l’origine de l’élévation de la température fasse encore
débat entre expérimentateurs et numériciens, il apparaît indéniable que celle-ci est né-
cessairement associée à la formation de ces bandes de cisaillement. De ce fait, une aug-
mentation de la température aurait pour conséquence d’induire une chute de la visco-
sité au sein de la bande, se traduisant par la formation d’une couche pseudo-liquide
moins visqueuse que la matrice environnante. L’observation post-mortem des faciès
de rupture a permis de mettre en évidence la présence d’une telle couche. En effet,
un motif sous forme de veines est dans la plus part des cas présent (cf. Fig. 1.14 (a))
et plus particulièrement pour les compositions dites tenaces. Ce motif caractéristique
peut se visualiser comme étant le résultat d’instabilités au sein de cette couche pseudo-
liquide au cours du glissement et de la séparation des deux parties de l’échantillon
[155]. D’ailleurs, les travaux expérimentaux de Deibler et al [33] menés sur différents
substrats séparés par des fluides de viscosités distinctes, ont révélé que la géométrie et
les dimensions de ces motifs variaient avec la viscosité (cf. Fig. 1.14 (b)).
À noter que ce motif ne couvre pas la totalité de la surface de rupture. Comme
l’illustre la figure 1.15, une zone lisse dénuée de veines est présente sur les éprouvettes
au début de la rupture avant de laisser place à une zone comportant ce motif à veines
[91]. La formation de ces veines caractéristiques des verres métalliques peut se modé-
liser par une approche de Taylor de l’instabilité du ménisque en pointe de fissure. La
première description appliquée aux verres métalliques remonte à l’article d’Argon et al
[7], et a récemment été reprise par Wang et al [155] pour les bases M g et par Tandaiya
et al [145] pour les bases Z r .
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FIGURE 1.15 – (a)-(d) Faciès de rupture d’une éprouvette de verre métalliques Z r 50Cu40 Al 10 soumise
à un essai de traction uni-axiale. À l’initiation, une zone lisse est observée avant de laisser place à un
motif en veines [171].
Finalement, en synthétisant plusieurs études menées sur différents systèmes amor-
phes, Sun et al [143] ont proposé un diagramme explicitant les corrélations existantes
entre la morphologie de la rupture, sa taille caractéristique et la ténacité associée (cf.
Fig. 1.16). D’après celui-ci, la ténacité - i.e. en traction mesurée dans le cas d’une ou-
verture en mode I - augmente avec la réduction de la taille caractéristique des motifs,
qui est à corréler avec l’apparition de cavitation en amont de la pointe de fissure pour
les verres métalliques fragiles et à un régime hétérogène pour les verres métalliques
plus ductile comme les bases Z r . Il est nécessaire de souligner que pour les matériaux
métalliques polycristallins, la déformation plastique en pointe de fissure est supposée
homogène, ce qui les distingue une fois de plus de leurs versions amorphes.
Pour achever cette partie sur la rupture, au regard du rôle prédominant des bandes
de cisaillement dans les processus de fissuration en quasi-statique, il est nécessaire
d’évoquer les différentes théories formulées quant à l’initiation et la propagation de
celles-ci.
1.4.5.2 Bande de cisaillement
Nous avons évoqué à plusieurs reprises les situations propices à la formation de
bandes de cisaillement, sans vraiment expliciter leurs origines. Et pour cause, elles
n’ont toujours pas été élucidées. Il est fréquemment admis – d’après le modèle d’Ar-
gon (cf. section 1.4.2.2) – que les STZ représentent des sites privilégiés à partir desquels
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FIGURE 1.16 – Représentation schématique de l’évolution de la morphologie des faciès de rupture des
verres métalliques en fonction de leur ténacité et de leur composition [143].
des bandes de cisaillement peuvent s’initier. Ces régions trouvent leurs sources dans
l’hétérogénéité rencontrée à l’échelle microscopique. Pour rappel, il a été démontré
par Cheng et al [22, 21] que les zones disposant d’un nombre important de structures
icosaédriques révélaient une rigidité locale plus élevée et que les transformations en
cisaillement avaient tendance à s’initier dans des régions d’organisation atomique, i.e.
de stabilité atomique, plus faibles. Dès lors, trois scénarios émis par Greer et al [52] ont
vu le jour afin d’apporter des pistes de réflexions quant à l’initiation des bandes de ci-
saillement à partir de ces STZ.
Dans le premier scénario, la formation d’une bande de cisaillement résulterait de la
percolation de plusieurs STZ activées de manière « uniforme ». Si les différentes STZ,
isolées les unes des autres, ne sont pas suffisamment nombreuses pour dépasser le
seuil limite de percolation, alors ces transformations seraient réversibles après déchar-
gement. Si au contraire elles sont en nombre suffisant pour dépasser cette limite de
percolation, alors une bande de cisaillement se formerait. Plus précisément, ces STZ
percoleraient le long du plan de cisaillement maximum, entraînant un adoucissement
localisé du voisinage atomique suivi d’une dilatation, ayant pour conséquence d’en-
gendrer une concentration des déformations en cisaillement à l’origine de la formation
d’une très fine bande.
Le second scénario, plus proche des problématiques liées à la synthèse d’échan-
tillons, considère la présence de défauts et imperfections s’apparentant à des micro-
ou nano-vides ou encore à des défauts de surfaces, pouvant faire office de zones de
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concentration de contraintes. La déformation élastique des verres métalliques conte-
nant de tels défauts a été étudiée numériquement par Shimizu et al [134]. Ils ont dé-
montré que les STZ se formaient à partir de ces sites, où des bandes de cisaillement
se propageaient dès lors qu’une taille critique embryonnaire était atteinte, permet-
tant ainsi le développement d’une bande de cisaillement plus importante. La dimen-
sion approximative déterminée par Shimizu et al avoisine les 100 nm de longueur. Les
contraintes de cisaillement appliquées sur ces sites engendreraient une zone de réju-
vénation suivie par une région ramollie dite « aliénée » à cause de la dilatation des STZs
(cf. Fig. 1.17). Enfin, une zone liquide se formerait derrière cette région aliénée de par
l’extrême localisation et la rupture de liaisons atomiques, se traduisant par une éléva-
tion de la température permettant d’atteindre cet état liquide. Au cours de son initiation
et propagation, Cao et al [17] ont montré que la percolation des STZs causerait la dégra-
dation des structures icosaédriques (cf. Fig. 1.18), transformant ainsi les ordres court et
moyen en une configuration atomique hautement instable.
Le dernier scénario décrit la formation des bandes de cisaillement comme étant
un mécanisme à deux étapes [52], similaire à celui de Klaumünzer et al [86]. La pre-
mière étape consiste en la création d’une bande de cisaillement viable par réjuvéna-
tion structurelle. Celle-ci correspond à l’activation d’une STZ le long d’une bande où
la structure atomique se retrouve perturbée et dont le ramollissement accroît la mo-
bilité atomique. Le processus de réjuvénation est similaire au deuxième scénario dans
le sens où il est activé de manière hétérogène à partir des sites de concentration de
contrainte. Cependant, la différence se trouve dans le fait que les déformations en ci-
saillement sont faibles et la température au sein de cette bande de désordre atomique
augmente peu. Après la création d’un chemin privilégié, la deuxième étape est activée
simultanément par le glissement le long du plan de réjuvénation. Lorsque le cisaille-
ment augmente, la matière impliquée dans la formation d’une bande de cisaillement
subit alors d’importantes déformations plastiques et un échauffement local significa-
tif. La bande de cisaillement s’en retrouve alors élargie. Ce scénario à deux étapes est
soutenu par les simulations de Cao et al [17]. D’ailleurs, durant la formation des bandes
de cisaillement, l’ordre des structures icosaédriques diminue [22, 21, 20].
D’après ces trois scénarios, il apparaît que la composition – et donc l’ordre local –,
la présence de défauts hétérogènes et l’histoire thermique du matériau constituent des
facteurs déterminants pour appréhender la formation des bandes de cisaillement. Une
FIGURE 1.17 – Propagation du front d’une bande de cisaillement d’après le modèle de Shimizu et al
[134].
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FIGURE 1.18 – Suivi de la topologie des polyèdres Cu-centrés d’un binaire Cu64Z r 36 au cours d’une
compression uni-axiale simulée par dynamique moléculaire. La proportion d’icosaèdres complets (Full
Icosahedron) décroit drastiquement autour des 7 % de déformation [17].
bonne connaissance initiale de chacun d’entre eux se révèle donc primordiale dès lors
que l’on étudie les propriétés mécaniques des verres métalliques dans le régime hété-
rogène.
1.5 Comportement dynamique sous choc des verres mé-
talliques
1.5.1 Comportement élasto-plastique dynamique des verres métal-
liques
Très peu d’études portent sur le comportement dynamique élasto-plastique des
verres métalliques. Turneaure et al [150, 151] comptent parmi les premiers à déduire
de mesures de vélocimétrie, la limite élastique dynamique de verres métalliques mas-
sifs de nuance Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10,0Y0,5. Pour cette composition, le seuil de
transition d’apparition de la plasticité se situe à 7,1 GPa pour une déformation élas-
tique approximative de 4,5 %. Ces deux valeurs se sont montrées bien supérieures aux
valeurs statiques, où une limite élastique de 2 GPa pour 2 % de déformation est gé-
néralement constatée. Par ailleurs, ces auteurs ont identifié un phénomène transitoire
opérant peu avant l’arrivée de la composante plastique de l’onde de choc. Turneaure
et al ont justifié ce phénomène par l’adoucissement généralement associé à l’activa-
tion de la plasticité dans les verres métalliques en statique, ainsi qu’à une potentielle
influence des vitesses de déformation. D’autres auteurs ont rapporté des résultats simi-
laires pour la limite élastique (5-7 GPa) et d’adoucissement sur d’autres compositions
de verres métalliques base Z r [105, 147, 135].
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Pour rendre compte de ce phénomène transitoire, Turneaure et al [151] ont réa-
lisé plusieurs simulations en modélisant leur verre métallique par une loi de compor-
tement élastique-plastique, à partir du critère de von Mises. À cela est incorporé un
critère de dépendance temporelle de la contrainte à partir d’un modèle de contrainte
excessive [172]. À l’aide de cette dépendance, ils ont été en mesure de reproduire de
manière satisfaisante leurs signaux expérimentaux. Ils en ont déduit qu’un temps de
relaxation de quelques nanosecondes était observé au-dessus de la limite élastique.
Plus particulièrement, cette transition élasto-plastique fut étudiée en détails par Ar-
man et al [8] via des simulations de dynamique moléculaire. D’après leurs résultats, le
mécanisme de STZ est responsable en dynamique comme en statique des déforma-
tions plastiques. De l’écrouissage et de l’adoucissement furent aussi observés et asso-
ciés à une évolution dynamique des différentes STZ. Leurs origines ont été étudiées à
l’échelle atomique et reliées à des changements de réseaux icosaédriques, créant des
reconfigurations structurelles générant des déformations en cisaillement.
FIGURE 1.19 – Compilation des seuils de rupture en tension dynamique en fonction du taux de défor-
mation pour plusieurs métaux.
1.5.2 Endommagement et rupture dynamique des verres métalliques
Pour l’heure, plusieurs études ont visé à obtenir la limite à la rupture en tension
dynamique des verres métalliques base zirconium. Parmi celles-ci, l’étude de Zhuang
et al [178] compte dans les premières où une tension seuil de 2,35 GPa a été obtenu
par impact de plaques sur un verre métallique commercial (Vitreloy 1) de composition
Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22,5 pour un taux de déformation estimé à 2,0.106 s−1. S’en est
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suivi une étude de Turneaure et al [149], toujours par impact de plaques, sur des échan-
tillons de nuance Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10,0Y0,5. Ils ont alors relevé des valeurs de
limite à la rupture comprise entre 3,5 et 4,0 GPa pour des vitesses de déformation allant
de 4.105 s−1 à 1,2.106 s−1. Les différentes valeurs de limite à la rupture rapportées dans
la littérature ont été synthétisées en figure 1.19 en fonction du taux de déformation. A
noter que cette synthèse se veut la plus exhaustive possible sur le sujet et ne porte que
sur les compositions à base zirconium. Dans toutes les études, des lanceurs ont été em-
ployés pour générer des chocs, et aucune étude par choc laser n’a encore été rapportée.
La diversité des verres métalliques base zirconium explique la dispersion des limites à
la rupture mesurées. Cette dispersion empêche de mettre en évidence une éventuelle
dépendance de la limite à la rupture au taux de déformation, ainsi que toute comparai-
son avec les données existantes pour les matériaux métalliques purs.
FIGURE 1.20 – Faciès de rupture après impacts de plaques de verres métalliques de compositions (a)
Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10,0Y0,5 [42], (b) Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22,5 [68], (c) Z r 50Cu40 Al 10 [99] et
(d) Z r 46Cu38 Ag 8 Al 8 [41]. Dans chaque situation, la surface de rupture présente des cavités connues
sous le nom de « cup and cone ».
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Concernant les faciès de rupture, des motifs à veines similaires à ceux observés en
statique ont aussi été rapporté en dynamique par plusieurs auteurs [163, 147, 172, 42,
68, 177, 144, 41, 99]. Dans certains cas, des motifs – dénommés « cup and cone »– s’ap-
parentant à des cavités coniques ont pu être distingués [42, 68, 99] (cf. Fig. 1.20). Pour
expliquer leur formation, plusieurs modèles ont été proposés, tous se basant sur la
théorie des volumes libres et la nucléation de vides durant la propagation du choc. Sur
ces sites se concentreraient des zones d’intenses contraintes en cisaillement à partir
desquelles des bandes de cisaillement se formeraient. Nous l’avons vu précédemment,
la rupture dans les verres métalliques est étroitement liée à l’initiation et la propaga-
tion de ces bandes de cisaillement. Comme nous le verrons dans le chapitre 6, l’étude
approfondie de ces motifs permettra de faire le lien entre l’initiation des bandes de ci-
saillement sous choc et la formation de ces motifs.
Des simulations de dynamique moléculaire ont été entreprises par Arman et al [8]
et Huang et al [67] afin d’étudier le processus d’écaillage dans deux verres métalliques
binaire Z rCu. Arman et al ont déduit de leurs résultats que la nucléation de vides était
favorisée dans les zones de fortes déformations en cisaillement et qu’ils résultaient de
l’activation de STZs. De leur côté, Huang et al ont affirmé qu’une transition ductile à fra-
gile dans les processus d’écaillage s’opérait lorsque la vitesse d’impact augmentait. Se-
lon leur étude, la nature des déformations plastiques au cours du processus d’écaillage
résulterait d’une compétition à l’échelle atomique entre cisaillement (Shear Transfor-
mation Zone) et tension (Tensile Transformation Zone). Avec l’augmentation de la vi-
tesse d’impact, les zones de transformation en tension domineraient les STZ dans le
processus d’écaillage, auxquelles seraient associées une température et un désordre
atomique plus élevés, se traduisant en une nucléation de vides plus importante. Le seul
inconvénient de ces conclusions réside en la formation des motifs coniques rapportés
expérimentalement, qui ne peuvent par conséquent pas s’expliquer par la domination
des zones de transformation en tension dans le processus d’écaillage.
1.6 Synthèse
À travers ce chapitre, nous avons précisé la structure et les propriétés caractérisant
les verres métalliques, à la fois dans le cas de sollicitations quasi-statique et dynamique.
La présence d’une architecture atomique particulière pouvant inclure des complexes
icosaédriques s’est révélée étroitement liée aux mécanismes de déformation et de rup-
ture répertoriés jusqu’à lors.
En particulier, nous avons pu constater l’existence de plusieurs modes de déforma-
tions qui sous certaines conditions de pression et température pouvaient se manifester
sous la forme de bandes de cisaillement. Ces caractéristiques intrinsèques aux verres
métalliques ne se montreront pas sans conséquences pour notre étude. Notamment,
leurs sensibilités à la pression, à la température et aux vitesses de déformations sont
autant d’éléments susceptibles d’influencer leur comportement et leur rupture en dy-
namique auxquels nous apporterons une attention particulière par la suite.
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TABLE 1.1 – Tableau récapitulatif des propriétés des verres métalliques étudiés dans ces travaux. Les
symboles ρ0, cL , cT , E , ν et G représentent respectivement la masse volumique initiale, la célérité des
ondes longitudinales, la célérité des ondes transversales, le module d’Young, le coefficient de Poisson
et le module de cisaillement, tous déterminés par des mesures d’échographie ultrasonore. Les tempéra-
tures de transition vitreuse Tg , de cristallisation Tx et de fusion sont issues Tl de la littérature. Enfin les
valeurs de limite à la rupture en statique σRSt at et dynamique σRD yn sont indiquées en fonction du taux
de déformation.
Z r 45Cu45 Al 10 Z r 50Cu40 Al 10 Z r 55Cu35 Al 10 Z r 60Cu30 Al 10
ρ0 [g .cm−3] 6,941 ± 0,006 6,809 ± 0,006 6,700 ± 0,006 6,581 ± 0,006
cL [km.s−1] 4,774 ± 60 4,808 ± 40 4,781 ± 45 4,762 ± 40
cT [km.s−1] 2,272 ± 10 2,188 ± 15 2,172 ± 10 2,126 ± 15
E [GPa] 97,0 ± 2 89,3 ± 2 86,7 ± 2 81,9 ± 2
ν [−] 0,354 ± 0,002 0,365 ± 0,002 0,370 ± 0,002 0,375 ± 0,002
G [GPa] 35,8 ± 2 32,7 ± 2 31,6 ± 2 29,8 ± 2
Tg [K ] 730 [170] 706 [167] 688 [167] 671 [167]
Tx [K ] 780 [170] 792 [167] 767 [167] 748 [167]
Tl [K ] 1124 [170] 1092 [167] 1144 [167] 1151 [167]
σRSt at [GPa] / ε̇ [s
−1] 2 / 7.10−5 [171]
σRD yn [GPa] / ε̇ [s
−1] 4−5 / 4,5.105 [99]
Pour clore cet aperçu des propriétés des verres métalliques, nous avons résumé
dans le tableau 1.1 différentes propriétés relatives aux nuances étudiées dans ce ma-
nuscrit. Ces données issues de la littérature [170, 171, 167, 99] et de mesures effectuées
par echographie ultrasonore au laboratoire, nous servirons de base de réflexion à la fois
pour l’analyse de nos résultats et la modélisation de leur comportement. Le lecteur sera
donc invité à s’y référer en cas de nécessité.
Chapitre 2
Choc laser, Hugoniot et Verre Métallique
« La plupart des erreurs consistent en cela seul que nous ne donnons pas correctement leurs
noms aux choses. »
| Baruch Spinoza (1677), L’Éthique.
Sommaire
2.1 Les compressions induites par laser . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38
2.1.1 Les Lasers du LULI . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38
2.1.2 L’interaction laser matière . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38
2.1.3 Caractérisation du chargement induit par laser . . . . . . . . . . 40
2.2 Théorie des ondes de compression dynamiques . . . . . . . . . . . . . 45
2.2.1 Propagation d’onde dans un matériau condensé . . . . . . . . . 45
2.2.2 De la détente à l’amortissement hydrodynamique . . . . . . . . 48
2.2.3 Transmission et réflexion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 49
2.2.4 Approximation de l’adiabatique unique . . . . . . . . . . . . . . . 50
2.2.5 Vitesse de surface libre : approximation et mesure . . . . . . . . 52
2.3 Équation d’état des verres métalliques . . . . . . . . . . . . . . . . . . 53
2.4 Synthèse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
L’étude du comportement sous choc des matériaux requiert de s’interesser à la gé-
nération et la propagation des ondes de choc. Comme explicité au cours de l’intro-
duction de ce manuscrit, nous avons décidé d’avoir recours aux lasers de puissance
comme générateur d’ondes de choc. Ainsi, ce chapitre est dédié à la théorie de l’inté-
raction laser-matière et celle des ondes de compression dynamique. Tout d’abord, nous
traiterons des processus d’interaction laser-matière menant à l’ablation. Cette section
sera aussi l’ocassion d’évoquer les différentes approches existantes pour caractériser
un chargement laser. Ensuite, nous présenterons les éléments théoriques nécessaires
à la compréhension phénoménologique des évènements survenant au cours d’expé-
riences de choc laser. Enfin, nous ferons état des travaux présents dans la littérature
visant à étudier la propagation des ondes de choc dans les verres métalliques.
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2.1 Les compressions induites par laser
2.1.1 Les Lasers du LULI
Les expériences rapportées dans ces travaux de thèse ont été réalisées au sein du La-
boratoire pour l’Utilisation des Lasers Intenses de l’École Polytechnique – UMR 7605,
Palaiseau, France sur deux chaînes laser différentes : LULI2000 et ELFIE. Sans ren-
trer dans les détails des configurations expérimentales (cf. chapitre 3 – Moyens expé-
rimentaux section 3.2), il faut retenir que ces deux chaînes laser permettent de géné-
rer de larges plages d’impulsions laser entre la centaine de femtosecondes à plusieurs
nanosecondes. L’installation LULI2000 est composée de deux chaînes laser. L’installa-
tion permet d’atteindre des énergies allant jusqu’à 800 J par chaîne. Les deux chaînes
peuvent être utilisées successivement ou simultanément pour augmenter le niveau
d’énergie sur cible. L’installation ELFIE pour sa part délivre des énergies plus modé-
rées de l’ordre de 60 J , pour des durées d’impulsion de 600 ps. Cette dernière peut être
réduite via un compresseur permettant d’obtenir une impulsion de quelques joules
pendant une durée de 350 f s.
Grâce à la grande variabilité des niveaux d’énergie et durées de chargement laser,
nous pûmes aussi bien étudier le comportement dynamique de nos verres métalliques
que leur processus d’endommagement et de fragmentation sous choc. Pour étudier
leur comportement dynamique sur une plage de pression la plus large possible, nous
avons privilégié l’installation LULI2000. Au contraire, l’investigation de l’endommage-
ment dynamique ne requiert pas nécessairement d’avoir accès aux hautes énergies, de
ce fait les études de l’endommagement ont été principalement réalisées sur l’installa-
tion ELFIE.
2.1.2 L’interaction laser matière
Depuis ces dernières années, les efforts de développement des oscillateurs per-
mettent aujourd’hui de sculpter le profil temporel de l’impulsion laser de sorte à créer
deux importants types de chargements en pression : des rampes de compression sup-
posées quasi-isentropique ou des ondes de chocs de temps de maintien réglable (cf.
Fig. 2.1 et chapitre 3).
L’interaction de la matière et d’une onde électromagnétique dépend à la fois de la
longueur d’onde, de l’ énergie et des distributions spatiale et temporelle de cette der-
nière, mais aussi de la nature des atomes composant la matière. Le principe consiste en
la transformation et la communication rapide de l’énergie transportée par les photons
en un plasma chaud et de haute pression. Celui-ci induit dans la matière une contrainte
mécaniques et un échauffement dans une faible épaisseur de matière. Dans le cas pré-
sent, toutes les expériences ont été menées à l’aide de lasers dont les longueurs d’onde
se situent dans l’infrarouge. En fonction de l’énergie laser EL (exprimée en J ), la durée
de l’impulsion à mi-hauteur τL (s) et de la surface irradiée par le laser SL (cm2), il est
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FIGURE 2.1 – Exemples de profils temporels utilisés pour générer un choc (a) et une rampe de com-
pression (b).
possible de définir l’intensité laser IL (W.cm−2) :
IL =
EL
τLSL
(2.1)
Dans notre cas, les intensités considérées sont de l’ordre de 1011 et 1015 W.cm−2,
impliquant ainsi la tranformation d’une partie de notre cible solide en plasma durant
chaque tir. Lors de l’irradiation laser, l’énergie laser est absorbée par les électrons libres
proches de la surface dans l’épaisseur de peau. Par collision (IL < 1014 W.cm−2), les
électrons communiquent l’énergie absorbée aux ions constituant la cible. Pour les im-
pulsions courtes, les deux étapes sont découplées tandis que pour les impulsions plus
longues les deux étapes ne sont pas distinguées.
Dans le cas de durées d’impulsion inférieures à la picoseconde, les ions ne sont
pas chauffés directement pendant la durée d’irradiation laser. L’absorption de l’énergie
s’opère via les électrons de la bande de valence dans l’épaisseur de peau, d’une centaine
de nanomètre maximum. L’énergie des électrons excités est ensuite transmise progres-
sivement aux atomes par vibration. La pression induite dans la cible résulte alors d’un
gradient de température dans l’épaisseur de peau.
Pour des durées de dépôt supérieures à la picoseconde, on peut considérer que
l’énergie est directement transmise aux ions et le chauffage de la cible aura lieu pendant
l’irradiation. La matière ainsi chauffée s’ionisera alors très rapidement sur des temps de
l’ordre de la picoseconde, formant ainsi un plasma. Ce dernier interagira directement
avec le rayonnement incident. S’en suit un processus d’interaction pouvant être dé-
composé en trois étapes (cf. Fig. 2.2) : (1) absorption de l’énergie laser dans le plasma,
(2) transport de l’énergie par diffusion thermique et (3) ablation de la matière à l’ori-
gine de la formation d’une compression.
Absorption de l’énergie laser dans le plasma
Elle s’opère dans les zones de densité électronique faibles du plasma, c’est-à-dire les
zones les plus éloignées de la surface. L’énergie y est déposée jusqu’à un certain seuil
de densité, appelée densité critique, délimitant ainsi la zone d’absorption de la zone
40 Chapitre 2. Choc laser, Hugoniot et Verre Métallique
FIGURE 2.2 – Schématisation du processus de formation d’une onde de choc suite à une irradiation
laser de quelques nanosecondes.
de conduction. Compte tenu des niveaux d’intensité laser considérés, l’agitation ther-
mique des électrons est prédominante face à leur énergie d’oscillation. L’absorption de
l’énergie se fait par collision et non par résonance [49, 90].
Transport de l’énergie laser
Selon les éléments constituant la matière, deux processus de transport de l’énergie
dans la zone de conduction peuvent être envisagés. Pour un matériau de Z inférieur à
10, le transport s’effectue par conduction thermique. Dans notre cas, l’aluminium, le
cuivre et le zirconium possèdent respectivement des numéros atomiques Z de 13, 29 et
40. Selon l’intensité incidente, le transport opérant peut être alors lié à des processus
radiatifs, i.e. l’émission et l’absorption de rayons X, que nous ne développerons volon-
tairement pas ici.
Ablation
Finalement une fois l’énergie acheminée, la matière est chauffée puis ablatée. S’en
suit une détente violente de la partie ablatée qui produira par réaction une poussée en
surface de la cible encore à l’état solide. La caractérisation de cette poussée a été, et fait
encore l’objet, de recherches intensives présentées dans la partie suivante.
2.1.3 Caractérisation du chargement induit par laser
Il a été montré que la pression générée était directement liée à l’intensité laser inci-
dente. Dans le cas des impulsions longues, plusieurs modèles empiriques ont été déve-
loppés afin de pouvoir estimer la pression d’ablation en fonction de l’intensité. Parmi
les plus connus, nous pouvons citer les modèles de Phipps et al [124], Fabbro et al [44]
ou encore Grun [54]. Dans ce qui suit, nous passons en revue les apports et limites
de ces différents modèles avant de les comparer à des simulations d’interaction laser-
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matière.
2.1.3.1 Relations empiriques d’interaction laser-matière
Lors de l’ablation de la matière, la pression maximale résultante peut être déter-
minée par la relation de Phipps et al [124]. Ce modèle prend en compte la durée et
la longueur d’onde de l’impulsion laser, la nature de la cible et suppose que le dépôt
d’énergie se fait par absorption collisionnelle, restreignant ainsi sa validité au régime
nanoseconde. Le modèle de Phipps s’exprime tel que :
Pabl = 0,622.10
11 A
7/16
Z 9/16
I A3/4
(λ
�
τ)
1/4
(2.2)
Où Pabl est en Pa, A et Z sont respectivement la masse atomique et le numéro
atomique, λ la longueur d’onde en µm, τ la durée d’impulsion en ns et I A l’intensité
absorbée en T W .cm−2. L’intensité laser absorbée est est calculée à partir de l’intensité
incidente moyennant un coefficient dépendant du matériau. Pour l’aluminium, ce co-
efficient est estimé à 0,479 pour le modèle de Phipps.
À ce modèle se sont ajoutés des relations empiriques directement issues d’expé-
riences de choc laser. En particulier, les relations (2.3) et (2.4) décrivent l’évolution de
la pression d’ablation maximale sur aluminium après irradiation par un laser de lon-
gueur d’onde de 1053 nm. Ces lois proposées par Fabbro et al [44] et Grun et al [54] se
résument respectivement à :
Pabl = 12(
IL
102
)
2/3
(2.3)
Pabl = 1440(
IL
105
)
0,8
(2.4)
Où Pabl est la pression d’ablation exprimée en GPa et IL l’intensité laser incidente
en GW .cm−2. Le diagramme pression-intensité de la figure 2.3 illustre l’évolution de
ces deux lois. Il en ressort de fortes divergences quant à l’estimation de la pression
d’ablation. A celles-ci s’ajoute le fait que nos matériaux ne sont que très faiblement
alliés en aluminium. Si l’on suppose que la pression d’ablation résultant de l’interac-
tion laser-matière est fortement dépendante de la nature de la matière irradiée, alors il
est raisonnable d’émettre des doutes quant à la validité de ces relations pour nos tirs.
Certes, elles nous fourniront un premier ordre de grandeur des niveaux de chargement.
Toutefois, il est peu probable qu’elles soient représentatives de nos conditions expéri-
mentales. Pour traiter cette question plus en profondeur, des simulations d’interaction
laser-matière ont été réalisées en collaboration avec le CEA.
L’inconvénient majeur de ces différents modèles est qu’ils ne permettent d’expri-
mer que la valeur maximale de pression d’ablation et non son profil temporel. Cela
s’avère donc problématique lorsque l’on souhaite caractériser le chargement méca-
nique réel induit par l’expansion du plasma. Pour cette raison, la simulation numérique
42 Chapitre 2. Choc laser, Hugoniot et Verre Métallique
FIGURE 2.3 – Différentes méthodes de calcul de la pression de chargement sur aluminium. Les résul-
tats issus des relations de Fabbro et al (courbe rouge), Grun et al (courbe violette) et Phipps et al (courbe
bleue clair discontinue) ont été calculés pour une impulsion nanosecondes et une longueur d’onde de
1053 nm.
de l’interaction laser-matière est primordiale.
2.1.3.2 Simulations d’interaction laser-matière
Le code ESTHER 1 développé par le CEA [25] est un code lagrangien monodimen-
sionnel offrant la possibilité d’étudier l’interaction rayonnement-matière. Il permet d’étu-
dier diverses transformations de la matière, depuis l’état solide jusqu’à l’état de plasma,
soumis à des impulsions de rayonnements intenses de natures différentes. Ce code
comprend entre autre l’évolution hydrodynamique des matériaux fluides ou solides,
le dépôt d’énergie, la conduction thermique ou encore le transfert radiatif.
Grâce aux travaux de Bertrand Aubert, une loi Pression-Intensité spécifique à la
campagne LULI2000 a été mise au point à partir des tirs de calibration sur aluminium et
des simulations associées. Cette loi a été obtenue grâce à une méthodologie numérique
complexe permettant de déterminer la pression de choc connaissant l’énergie, le pro-
fil temporel et la tache focale d’un tir 2. La première étape consiste à extraire un profil
radial de l’image de tache focale. En intégrant ce profil de manière axisymétrique, il est
possible de remonter à la valeur de la fluence au centre de la tache. Cette fluence et le
profil temporel de l’impulsion sont ensuite utilisés comme conditions d’entrée d’une
simulation ESTHER permettant de calculer le profil temporel 1D de pression d’abla-
1. EffetS Thermo-mécaniques et Hydrodynamiques Engendrés
2. Le sujet de thèse de B. Aubert porte notamment sur la caractérisation du chargement induit par
laser. La méthodologie numérique à laquelle nous faisons référence fait partie de ses travaux de thèse.
Pour plus de détails sur celle-ci, merci de vous référer à son manuscrit.
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tion. Ce profil est alors extrapolé radialement en utilisant le profil radial de l’énergie
ainsi que la loi de Grun et al (2.4). Le champ de pression ainsi obtenu est utilisé comme
donnée d’entrée d’une simulation 2D axisymétrique de propagation d’onde de choc
dans un code d’hydrodynamique. En confrontant les résultats de ces simulations aux
mesures expérimentales, il s’est avéré que les simulations surestimaient les vitesses de
surface libre. B. Aubert a donc ajusté la valeur de l’énergie d’entrée de sorte à obtenir
les bons niveaux de vitesse de surface libre. Il en a déduit que les énergies arrivant sur
cible pour CN et CS correspondaient respectivement à 90 % et 80 % des énergies me-
surées par le calorimètre. Connaissant alors la pression d’ablation de chaque tir, il ne
reste plus qu’à déterminer précisément l’intensité au centre de la tache. Pour cela, B.
Aubert à tenu compte de l’énergie présente dans les ailes de tache et dans la queue de
l’impulsion temporelle qui ne contribue pas à cette intensité. Il en a alors déduit des
lois Pression-Intensité pour CN et CS qu’il a approché par une loi de puissance, de la
forme :
Pabl = 0,063(IL)
2/3 (2.5)
Avec IL l’intensité laser incidente en GW .cm−2. Cette lois ayant été obtenue sur alu-
minium, il a fallu la transposer aux verres métalliques. En comparant sa loi aux relations
de Fabbro et Grun précédentes, des écarts sont une nouvelle fois observable (cf. Fig.
2.4). Certes, la forme développée par Grun se situe quasiment à la limite supérieure du
domaine d’incertitude. Malgré tout, l’évolution décrite par la loi Aubert se trouve bien
en dessous des valeurs prédites par les relations empiriques.
FIGURE 2.4 – Confrontation des relations sur aluminium de Fabbro et al (2.3), Grun et al 2.4 et Phipps
et al (2.2) aux cotés des lois empiriques développées par B. Aubert sur aluminium (2.5) et appliquée au
cuivre.
Afin de pousser un peu plus loin l’étude et tendre vers une meilleure représentati-
vité du chargement, B. Aubert à réalisé plusieurs simulations ESTHER pour comparer
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l’interaction sur aluminium à celle sur cuivre, ce dernier étant un constituant important
des verres étudiés. Il en est ressorti que les pressions d’ablation sur cuivre sont systé-
matiquement 20 % plus faibles que celles sur aluminium. Comme l’illustre la figure 2.5,
le profil de pression d’ablation du cuivre issu des simulations ESTHER diffère de celui
sur aluminium. En comparant les seuils maximum de pression (cf. Fig. 2.5), il apparaît
que les pressions sur cuivre soient moindres que celles sur aluminium. Pour expliquer
ce constat, une analogie peut être formulée à partir de la relation de Phipps (2.2), où le
rapport A7/16/Z 9/16 exprime le rapport du nombre de masses sur le nombre de protons
de l’atome considéré. Ainsi, lorsque la masse de l’atome augmente, la pression d’abla-
tion diminue. En suivant ce raisonnement, il serait donc à supposer que les pressions
d’ablation calculées pour le zirconium soient en-deçà de celles calculées pour le cuivre
et l’aluminium. Malheureusement, nous n’avons pas pu réaliser de telles simulations
sur le zirconium faute de modèle disponible dans ESTHER.
FIGURE 2.5 – Profils de chargement issus de simulations ESTHER : (a) sur aluminium, (b) sur cuivre.
Le profil de chargement correspond à un tir effectué à 753 J avec une durée d’impulsion de 14,35 ns et
une tache focale de diamètre 1,7 mm.
Finalement, il ressort de ce court aperçu sur l’interaction laser-matière que la carac-
térisation du chargement mécanique induit par laser sur des matériaux « écoles » sus-
cite encore beaucoup d’interrogations. Les origines des divergences observées entre
les différentes approches sont multiples. Elles peuvent aussi bien être dues à la mé-
thodologie expérimentale, à la nature des matériaux ou encore à la modélisation. Pour
ces raisons, la réalisation de tirs de calibration découlant sur le développement d’une
loi pression-intensité adaptée à l’aluminium pour une campagne laser donnée est pri-
mordiale afin de pouvoir nous assurer de la pertinence des simulations. Nonobstant
une méconnaissance des processus complets d’interaction laser-verre métallique, les
pressions calculées sur aluminium et cuivre (l’écart maximum est de 10-15 GPa) nous
fournissent dorénavant des des ordres de grandeurs des pressions attendues. Comme
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nous le verrons dans ce qui suit, ces pressions d’ablation seront comparées aux niveaux
de pression déterminées par les relations de Rankine-Hugoniot. À l’aide de ces équa-
tions il sera possible de déduire, à partir d’un signal de vitesse de surface libre, la pres-
sion induite par le passage d’un choc. C’est de la confrontation de ces deux approches
que résultera la caractérisation du chargement sur lequel nous appuierons notre inter-
prétation des résultats.
2.2 Théorie des ondes de compression dynamiques
Après avoir introduit succinctement les processus physiques à l’origine de la for-
mation d’ondes de compression à la suite d’un dépôt laser, nous nous intéresserons
dans ce qui suit à la formation et la propagation des ondes de choc. Dans cette section,
il sera question d’introduire les éléments théoriques essentiels à la compréhension de
la démarche et à l’interprétation des résultats expérimentaux.Toutefois, le lecteur devra
garder à l’esprit que cette théorie repose sur de fortes hypothèses, ignorant par exemple
l’absence de changement de phase induites par le choc.
2.2.1 Propagation d’onde dans un matériau condensé
Avant d’initier notre voyage, il nous incombe de définir la notion d’onde de choc. Le
cinéma de science-fiction dispose d’un large éventail de situations illustrant de près ou
de loin ce phénomène. Parmi les passages les plus anthologiques, nous pourrions citer
la scène du film Matrix illustrant le crash d’un hélicoptère sur un building, la scène de
Jurassic Park dans la voiture autonome où les ondes de choc annonçant l’arrivée du ter-
rible T-Rex sont illustrées par des ondulations dans un verre d’eau posé sur le tableau
de bord, ou encore la spectaculaire destruction d’Alderaan par l’étoile de la mort dans
Star Wars épisode IV – Un nouvel Espoir 3. Il n’est pas toujours évident de décrire et se
représenter l’enchaînement des événements se produisant lors du passage d’une onde
de choc dans des milieux condensés.
Pour définir le plus simplement un choc, considérons un cas unidirectionnel de
propagation d’une onde acoustique dans un milieu assimilable à un fluide compres-
sible parfait – approche hydrodynamique. Le passage de l’onde entraîne un saut élé-
mentaire des paramètres cinématique (vitesse matérielle) et thermodynamique (pres-
sion, température, masse volumique, énergie interne,...etc) longitudinalement au sens
de sa propagation.
Pour résoudre la propagation de cette onde et relier ces perturbations entre elles, il
est possible d’utiliser les équations de conservation en formulation eulérienne pour un
écoulement uni-directionnel :
3. Si à l’époque on m’avait annoncé que je me lancerai corps et âme dans une thèse visant à la com-
préhension du phénomène aboutissant à la destruction d’une planète suite à une irradiation laser, j’au-
rais signé de suite !
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Où la gravité est négligée, ρ est la masse volumique (avec ρ = 1/v , v étant le volume
spécifique), u la vitesse matérielle, P la pression et e l’énergie interne massique. Dans
le cas de la propagation de perturbations de faibles amplitudes, nous serons alors en
présence d’ondes acoustiques, considérées comme des phénomènes isentropiques. La
célérité relative de cette onde acoustique est alors donnée par la relation :
cs =
�
�
∂P
∂ρ
�
S
(2.9)
De cette expression, il apparaît clairement que la variation de pression induite par
une première onde influence la célérité du son du milieu dernière cette première et
par conséquent la célérité relative d’une seconde onde qui poursuivrait la première.
Ainsi, dans le cas d’un train d’ondes successives de compression (cf. Fig. 2.6 (a) – ligne
rouge), chaque onde émise précédemment induira une variation de pression sur l’onde
suivante. En pratique, la majorité des matériaux voient leur célérité du son croître avec
la pression. De ce fait, chacune des ondes successives rattrapera l’onde précédente (cf.
Fig. 2.6 (b) ligne rouge), un train d’ondes aura tendance à se raidir. Il se formera alors
un seul et unique front d’onde : une onde de choc est née ! Au contraire, si nous consi-
dérons dorénavant un train d’ondes dites de « détentes » (cf. Fig. 2.6 (a) – ligne bleue),
c’est-à-dire d’ondes induisant une diminution de pression, ce train aura propension à
s’étaler au cours de sa propagation dans le temps et dans l’espace (cf Fig. 2.6 (b) ligne
bleue).
Finalement, l’onde de choc est une discontinuité des paramètres thermodynamiques
se propageant à la célérité D01. La célérité relative du choc est comprise entre la célérité
du son du matériau dans son état de départ et la célérité du son du milieu sous choc :
c(P0) < D01 < c(P1) Alors que les équations de conservation d’Euler nous rendaient
accessible la résolution d’ondes continues isentropiques, il en est tout autre pour les
discontinuités. En effet, les ondes de chocs peuvent toujours être considérées comme
adiabatiques mais non-réversibles, i.e. non isentropiques. Le passage d’ondes de choc
peut s’accompagner de phénomènes dissipatifs – changement de phase, viscosité – en-
traînant ainsi une augmentation d’entropie. De par leur construction et définition, les
équations de la mécanique des milieux continus ne permettent pas de prédire l’évo-
lution de la matière suite à la propagation d’une discontinuité. De ce fait, d’autres re-
lations ont dû être développées afin de rendre compte des perturbations engendrées
par les ondes de choc. Les bilans de quantité de masse, de quantité de mouvement et
d’énergie sont établis entre un état initial avant choc (0) et un état final (1) après choc.
Pour relier ces états entre eux, on effectue des bilans de conservation de la masse, de
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FIGURE 2.6 – (a) Succession d’ondes de compression (en rouge) suivie d’un train d’ondes de détente
(en bleu) ; (b) Formation d’une onde de choc à partir du train d’onde de compression (en rouge) et éta-
lement du faisceau d’ondes de détente (en bleu).
la quantité de mouvement et de l’énergie. Ainsi, les relations de Rankine-Hugoniot ex-
priment ces bilans sous la forme d’équations de conservation définies dans le cas de
la propagation unidirectionnelle d’une onde de choc dans un fluide parfait – approche
hydrodynamique – telles que :
1
v0
(D01 −u0) =
1
v1
(D01 −u1) (2.10)
P1 −P0 =
1
v0
(D01 −u0) (u1 −u0) (2.11)
e1 −e0 =
1
2
(P1 +P0) (v0 − v1) (2.12)
Où D01 est la célérité absolue du choc liée au passage de l’état (0) à (1). Dans la situa-
tion actuelle, le système comporte trois équations à cinq inconnues. Afin de déterminer
les états thermodynamiques accessibles sous choc, l’équation d’état du matériau peut
être utilisée. Rarement sous forme analytique mais plutôt sous forme tabulée (SESAME,
BLF), celles-ci permettent de relier les paramètres thermodynamiques (P ,v ,e). Toute-
fois, elles sont difficiles à obtenir et complexes à manipuler sur le papier. Il est alors
usuel d’utiliser une relation semi-empirique simple, dite relation d’état, liant la célérité
des ondes de choc D à la vitesse matérielle u :
D01 = c0 + su1 (2.13)
Avec c0 et s qui sont des paramètres empiriques permettant de restituer les don-
nées expérimentales. Maintenant que le système se retrouve fermé, récapitulons la dé-
marche à suivre pour résoudre la propagation des ondes de choc.
Pour obtenir la courbe d’Hugoniot, correspondant aux états accessibles sous choc
depuis un état initial (P0, v0, u0 et e0), il suffit de mesurer pour différents chocs, la cé-
lérité du choc D et la vitesse matérielle u derrière ce choc. Il devient alors possible de
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construire la relation D(u) que l’on utilise dans les équations de conservation pour dé-
terminer P , v et e après le passage du choc. En projetant le système dans le plan P−v , la
courbe d’Hugoniot – ou adiabatique dynamique – peut être établie. Elle rassemble tous
les états accessibles sous choc à partir d’un état initial. De façon similaire, la polaire de
choc du matériau considéré peut être obtenue en projetant cette fois-ci le système dans
le plan P −u. Ces deux courbes sont respectivement illustrées en figures 2.7 (a) et 2.7
(b) aux côtés de la droite de Rayleigh et de l’isentrope. A noter que la droite de Rayleigh
joint l’état initial à l’état final – correspondant au trajet thermodynamique du choc –,
tandis que l’isentrope représente le chemin thermodynamique suivi par la matière en
détente. Nous reviendrons sur ce dernier point dans une section dédiée.
FIGURE 2.7 – Evolution de la pression en fonction du volume spécifique (a) et de la vitesse matérielle
(b). La courbe de l’Hugoniot est tracée en rouge dans les deux plans, l’isentrope en bleue et la droite de
Rayleigh en noire.
2.2.2 De la détente à l’amortissement hydrodynamique
Du fait du temps de maintien de la pression limité par la détente du plasma, la sur-
face irradiée sous choc est progressivement détendue. Une détente du matériau depuis
la surface irradiée se traduit par la formation d’un faisceau de détente qui se lance à
la poursuite du choc. Ce faisceau est délimité par une première onde – appelée tête de
détente – qui se propage dans le milieu choqué à la célérité du son correspondant à cet
état et se termine par une dernière onde – queue de détente – se propageant à la célé-
rité du milieu détendu. Par essence, une onde de choc est une discontinuité en pression
dans le temps et l’espace. Or les conditions expérimentales rendent difficile un main-
tien constant de cet état de pression. Ainsi, l’onde de choc comprimant la matière sera
nécessairement suivie par un faisceau d’ondes de détentes qui relaxeront à leur tour le
milieu. Ce faisceau est composé d’un ensemble de plusieurs ondes de détentes (cf. Fig.
2.8), dont les vitesses sont comprises entre la vitesse de l’onde de tête et celle de queue.
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La tête de détente se propage dans le milieu sous choc avec une célérité supérieure à
celle de l’onde de choc tandis que la vitesse de queue de détente reste inférieure à celle
du choc (1). La tête de faisceau rattrape le front de choc. Le temps de maintien diminue
alors progressivement jusqu’à former un chargement de profil triangulaire – onde de
Taylor (2). La détente incidente diminue alors l’amplitude du choc qui poursuit sa pro-
pagation (3). Ce phénomène dit d’« amortissement hydrodynamique » est primordial
puisqu’il joue un rôle conséquent dans le dimensionnement d’expériences.
FIGURE 2.8 – Évolution de la pression au cours de la propagation de l’onde dans un milieu dense,
illustrant le phénomène d’amortissement hydrodynamique, i.e. la décroissance de la pression suite au
rattrapage du front de choc par le faisceau d’ondes de détentes.
En ce qui concerne le chemin des états suivis par la matière durant la détente, il
se révèle progressif – contrairement au choc – de sorte que l’on suppose généralement
la transformation comme isentropique. Le choc et la détente sont donc deux transfor-
mations thermodynamiques différentes mais sont considérées comme adiabatiques.
Après le passage d’un choc et d’une détente, l’état final ne correspond donc pas à l’état
initial.
2.2.3 Transmission et réflexion
À l’arrivée d’une onde de choc à une interface entre deux milieux, on assiste à des
phénomènes de transmission et de réflexion d’onde. Pour se représenter les processus
mis en jeu, considérons deux milieux A et B en contact l’un de l’autre (cf. Fig. 2.9 (a)).
Initialement au repos, les deux milieux disposent des mêmes conditions de pression et
de vitesse matérielle telles que :
P A = PB = 0 ; uA = uB = 0 (2.14)
Lorsque l’onde de choc traverse l’interface, l’équilibre mécanique doit être conservé
– pressions et vitesses matérielles identiques de part et d’autre de l’interface –. Pour
assurer l’égalite de ces conditions, une partie de l’onde de choc se voit transmise dans
le milieu B tandis que l’autre partie se retrouve réfléchie dans le milieu A. L’ensemble
des ondes vérifie le système d’équations suivant :
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Pt = Pr
ut = ur
(2.15)
Où
Pi = ZAui
Pr = Pi +ZA(ui −ur )
Pt = ZB ut
(2.16)
Avec les indices i , r et t faisant respectivement référence à l’onde incidente, réflé-
chie et transmise. En fonction de l’impédance Z = ρD du milieu, l’onde réfléchie sera
soit une onde de choc, soit un faisceau d’ondes de détente. Pour le déterminer, il est
possible d’exprimer les pressions des ondes transmise et réfléchie par le système sui-
vant :
Pt =
2ZB
ZA +ZB
Pi (2.17)
Dans le cas où ZB > ZA, l’onde de choc incidente est réfléchie sous la forme d’un
choc Pr > Pi . En effet, d’après la figure 2.9 (b), la polaire de choc du milieu B est plus
raide que celle du milieu A, ce qui entraîne une variation positive de pression au pas-
sage de l’onde réfléchie dans le milieu A.
Dans le cas contraire où ZB > ZA, l’onde de choc incidente est réfléchie en un fais-
ceau d’ondes de détente (cf. Fig. 2.9 (c)). Cette fois-ci la polaire de choc du milieu B
se trouve en dessous de celle du milieu A. Ainsi, la variation de pression au passage de
l’onde réfléchie dans le milieu A est négative, ce qui permet au milieu A de se relaxer.
2.2.4 Approximation de l’adiabatique unique
Dans le cas de chocs modérés – c’est-à-dire dont les niveaux de pression n’excèdent
pas plusieurs Mbar – l’augmentation d’entropie dans le front de choc peut être consé-
quente. Néanmoins, une approximation dite « approximation isentropique » consiste
à supposer que l’influence du gain en entropie dans le plan P −u est négligeable. Par
conséquent, il est possible de supposer que pour des pressions modérées, Hugoniot et
isentrope sont confondues.
Une autre approximation envisageable dans le plan P-u se réfère à l’« approximation
de la polaire unique ». Comme illustré en figure 2.10, deux chocs successifs (0) → (1) et
(1) → (2) ont été représentés à la fois dans des diagrammes P − v et P −u. En compa-
rant les états d’arrivée dans le cas de deux chocs successifs (2) à pression P2, et le cas
d’un choc simple (2’) pour une même pression P2, il apparaît qu’une différence no-
table s’opère au niveau des volumes v2 et v �2 finaux dans le plan P − v . Toutefois, cette
différence est beaucoup moins marquée dans le plan P −u où les vitesses matérielles
finales sont très proches l’une de l’autre. Ainsi, il est possible de supposer que dans le
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FIGURE 2.9 – (a) Principe de la transmission et de la réflexion d’une onde de choc entre deux milieux
A et B. (b) Diagramme P −u illustrant la réflexion sous forme d’un choc et la transmission d’un choc. (c)
Diagramme P −u illustrant la réflexion sous forme d’u faisceau de détente et la transmission d’un choc.
plan P −u il existe une seule et unique polaire de choc qui décrit l’ensemble des ni-
veaux accessibles par la matière sous choc. La démonstration de cette différence se fait
en comparant les variations d’énergie interne pour ces deux configurations en utilisant
la conservation de l’énergie d’après Rankine-Hugoniot :
e1 −e0 =
1
2
�
p1 +p0
�
(v0 − v0) (2.18)
e2 −e1 =
1
2
�
p2 +p1
�
(v1 − v2) (2.19)
(2.18)+ (2.19) ⇔ e2 −e0 =
1
2
��
p2 +p1
�
(v1 − v2)+
�
p1 +p0
�
(v0 − v1)
�
�=
1
2
�
p2 +p0
�
(v0 − v2)
(2.20)
À l’aide de ces deux approximations, nous allons pouvoir admettre que dans le cas
de « chocs modérés » les différents états sous chocs pourront être représentés par une
polaire de choc dite « adiabatique unique » dans le plan P −u. En outre, les états sous
choc et en détente seront retranscrits par cette unique polaire, toujours dans le plan
P −u.
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FIGURE 2.10 – Illustration de deux chocs successifs à la fois dans le plan pression-volume spécifique (a)
et pression-vitesse matérielle (b). Dans ce dernier plan, les deux courbes de l’Hugoniot sont très proches
l’une de l’autre, permettant ainsi de supposer qu’elles sont confondues dans ce plan.
2.2.5 Vitesse de surface libre : approximation et mesure
Expérimentalement, la surface opposée à la surface irradiée est souvent libre – i.e.
en contact avec l’air ou le vide. Du fait de l’approximation de l’adiabatique unique,
lorsque l’onde de choc a traversé la cible et se réfléchit sur cette interface, la surface
accélère. La vitesse dite de surface libre est environ égale à deux fois celle de la vitesse
matérielle induite dans l’échantillon par le choc lors de sa traversée, soit uSL = 2u. Cette
relation est construite à partir du diagramme P-u en y reportant la courbe d’Hugoniot
et l’isentrope de détente qui sont symétriques avec l’approximation de l’adiabatique
unique. L’air ou le vide ne confine pas la pression dans l’échantillon, la surface arrière
est constamment à pression nulle si bien que l’onde de choc qui débouche se réfléchit
en détente afin que la pression reste à 0 (cf. Fig. 2.11).
FIGURE 2.11 – Schématisation de l’approximation de la vitesse de surface libre appliqué à de l’alumi-
nium. La courbe de l’Hugoniot (Al+) et l’isentrope de détente (Al−) sont tracées en rouge. L’Hugoniot de
l’air (Ai r+) est tracée en violet.
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Prenons le cas simple d’une cible d’aluminium soumise à une onde de choc, en
contact avec l’air à sa surface arrière. Après choc, l’aluminium se retrouve dans un
premier temps dans l’état (1). Lorsque l’onde de choc atteint l’interface aluminium-
air, une partie de l’onde est transmise dans l’air et une autre partie est réfléchie dans
l’aluminium sous la forme d’un faisceau de détentes (cf. section 2.2.3). En se déten-
dant, l’énergie interne est transférée en énergie cinétique, occasionnant une chute de
pression et une augmentation de la vitesse matérielle de la surface. Le chemin ther-
modynamique suivi par l’aluminium est alors celui de l’isentrope de détente (Al−). Par
continuité à l’interface aluminium-air, le nouvel état (2) créé correspond à l’intersec-
tion de la polaire directe de l’air (Ai r+) et de l’isentrope de détente de l’aluminium
(Al−). L’air étant très peu dense, sa polaire est très proche de l’axe des abscisses. L’état
(2) se trouve par conséquent très proche de l’axe des abscisses. Les vitesses (u2) et (u�2),
correspondant respectivement à la vitesse matérielle à l’interface aluminium-air et à la
vitesse à l’intersection de l’isentrope (Al−) et l’axe des abscisses, sont très proches l’une
de l’autre. Par conséquent, en considérant l’approximation de l’adiabatique unique, la
vitesse matérielle (u2) à l’interface aluminium-air est environ égale à deux fois (u1).
Voilà donc une deuxième hypothèse essentielle pour déduire de nos mesures la vi-
tesse matérielle effective u. A noter que dans le cas d’ondes de compressions isentro-
piques, cette hypothèse mais aussi celle de l’adiabatique unique restent d’autant plus
valides.
2.3 Équation d’état des verres métalliques
Précédemment, nous avons évoqué le système d’équation permettant de résoudre
la propagation des ondes de choc. En particulier, aux équations de conservation de
Rankine-Hugoniot vient s’ajouter une relation d’état semi-empirique, nous permettant
ainsi de remonter aux états de la matière accessibles sous choc. Cependant, la présence
d’ondes de détentes en aval du front de choc engendre d’autres transformations de la
matière bien différentes de celles induites par les ondes de choc. En conséquence, une
description la plus complète possible du comportement hydrodynamique d’un maté-
riau doit pouvoir tenir compte des autres transformations thermodynamiques s’opé-
rant après le passage du front de choc. De ce fait, des équations d’états sont générale-
ment établies de manière à regrouper tous les états thermodynamiques de la matière
et en particuliers ceux atteints sous choc.
Concernant les équations d’état sur les verres métalliques disponibles dans la lit-
térature, elles sont au nombre de trois à notre connaissance. Parmi celles-ci, une pre-
mière étude de Togo et al [147] fut entreprise pour obtenir la courbe d’Hugoniot d’un
Z r 55Cu30Ni 5 Al 10 à partir d’impacts de plaques ayant permis d’atteindre une plage de
pressions inférieures 45 GPa. La même année, Martin et al [105] réalisèrent une étude
similaire par impact de plaques sur un Z r 57N b5Cu15,4Ni 12,6 Al 10, mais pour des pres-
sions allant jusqu’à 126 GPa. Malgré des compositions initiales diverses, les polaires de
choc et équations d’états rapportées furent très similaires (cf. Fig. 2.12 et 2.13).
54 Chapitre 2. Choc laser, Hugoniot et Verre Métallique
FIGURE 2.12 – Évolution de la célérité de l’onde de choc en fonction de la vitesse matérielle dans
plusieurs nuances de verres métalliques. Ces trois études ont été menées par impact de plaque sur du
Z r 57N b5Cu15,4Ni 12,6 Al 10 par Martin et al [105], sur du Z r 55Cu30Ni 5 Al 10 par Togo et al [147] et sur du
Z r 51T i 5Ni 10Cu25 Al 9 par Xi et al [159]. Les allures des différents régimes de vitesses sont suggérées par
des lignes discontinues d’après les interprétations de leurs auteurs.
FIGURE 2.13 – Évolution de la pression de choc en fonction de la vitesse matérielle dans plu-
sieurs nuances de verres métalliques. Ces trois études ont été menées par impact de plaque sur du
Z r 57N b5Cu15,4Ni 12,6 Al 10 par Martin et al [105], sur du Z r 55Cu30Ni 5 Al 10 par Togo et al [147] et sur
du Z r 51T i 5Ni 10Cu25 Al 9 par Xi et al [159].
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Dans les deux situations, plusieurs régimes de célérités de choc en fonction de la
vitesse induite (ou pression) par le choc furent observés :
• Un premier lié au comportement élastique s’étalant jusqu’à 5-7 GPa.
• Un deuxième lié à l’apparition de la plasticité comprise entre 7-14 GPa pour
l’étude de Togo et al [147] et 7-26 GPa pour l’étude de Martin et al [105].
• Un troisième prenant la forme d’un plateau, attribué par ces deux auteurs à un
changement de phase.
• Un dernier, mise en évidence par Martin et al au-delà de 70 GPa.
FIGURE 2.14 – Evolution de la masse volumique en fonction de la pression dans un
Z r 57N b5Cu15,4Ni 12,6 Al 10 sous enclume diamant [138].
Plus tard, une série de tirs par impacts de plaques furent entrepris par Xi et al [159]
afin d’obtenir la courbe d’Hugoniot d’un Z r 51T i 5Ni 10Cu25 Al 9 pour des pressions com-
prises entre 18 et 110 GPa. De manière similaire à Togo et al [147] et Martin et al [105], ils
observèrent la transition élasto-plastique de leur composition. Cependant, leur étude
ne permit pas de révéler l’existence de quelconques régimes. Pour expliquer la présence
de ces différents régimes, Togo et al [147] et Martin et al [105] ont supposé que les rup-
tures de pentes correspondaient à la signature de changements de phases s’opérant
sous compression dynamique. Pour discriminer le rôle de la température sur les chan-
gements de phases observés en compression dynamique, Stemhorn et al [138, 139] ont
réalisé des essais de compression par enclume diamant jusqu’à 30 GPa (cf. Fig. 2.14).
Leurs résultats n’ont révélé la présence d’aucune transition de phase, les laissant sup-
poser que les transitions observées en dynamique correspondaient à une séparation de
phase à haute température.
Depuis, aucune étude n’a été publiée sur le sujet, laissant la question en suspens.
En complément des divergences de résultats entre les études de Togo et al, Martin et al
et Xi et al, nous sommes en droit de nous interroger sur l’interprétation de leurs résul-
tats. En effet, en analysant les conditions expérimentales des études de Togo et al [147]
et Martin et al [105], il est apparu que les polaires de choc de leurs matériaux avaient
été construites à l’aide des approximations de l’adiabatique unique et de la vitesse de
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surface libre (uSL ≈ 2u).
Seulement, nous avons vu que ces deux approximations reposaient sur deux prin-
cipales hypothèses :
• La polaire de choc est unique dans le plan P−u, c’est-à-dire que deux chocs suc-
cessifs sont équivalents à un seul tant que les pressions finales sont identiques.
• Les courbes d’Hugoniot et de l’isentrope peuvent être confondues dans le plan
P −u, i.e. la variation d’entropie engendrée par le choc est faible.
Dans le cas de figure où la courbe d’Hugoniot ne peut plus être confondue avec
l’isentrope de compression – à cause des variations d’entropie liées aux transitions de
phase – les vitesses matérielles engendrées par le passage du choc ne peuvent plus
être déduites des vitesses de surface libre, empêchant la construction des polaires de
choc. Toutefois, ayant affaire à un matériau amorphe des plus atypiques – pas de saut
d’entropie lors de la solidification – (cf. chapitre 1 - section 1.3), il n’est cependant pas
impossible que le gain en entropie lors du passage du choc soit faible compte tenu
du désordre préexistant au repos. Un tel cas de figure nous faciliterait grandement
l’analyse des résultats. Quoi qu’il en soit, il faudra se montrer alerte dans ce qui suit
sur l’éventuelle présence de changements de régimes, tout en restant précautionneux
quant à notre interprétation sur leur nature.
Le nombre de travaux sur le sujet faisant très clairement défaut, l’obtention d’une
courbe d’Hugoniot fiable en vue d’établir une équation d’état de nos matériaux repré-
sentera donc un point crucial de l’étude de son comportement en dynamique. Bien
que les lasers ne se révèlent pas être les meilleurs outils à disposition pour obtenir la
courbe d’Hugoniot, nous verrons dans le chapitre 4 que des alternatives existent afin
de s’assurer de la validité de nos résultats et ainsi obtenir une première équation d’état.
2.4 Synthèse
Ce chapitre a été l’occasion d’introduire les notions nécessaires à l’étude du com-
portement sous choc des matériaux. En partant de l’interaction laser-matière, nous
avons pu aborder les processus de formation d’ondes de compression résultant du phé-
nomène d’ablation. Nous avons vu que la modification de l’impulsion laser permettait
de générer plusieurs profils de chargement menant soit à la formation d’ondes de com-
pression isentropiques ou bien d’ondes de choc. Afin de pouvoir caractériser le char-
gement mécanique issu de ce phénomène, nous avons passé en revue les approches
empiriques et numériques existantes. De plus, nous avons souligné l’importance de
la nature de la matière irradiée dans l’approche visant à estimer le chargement méca-
nique résultant de l’interaction laser-matière.
Par la suite, nous avons introduit les éléments théoriques liés à la propagation des
ondes de choc. En se basant sur les équations de conservation de Rankine-Hugoniot,
nous avons défini les différents outils et formulé plusieurs hypothèses à l’aide desquels
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nous étudierons phénoménologiquement la propagation des ondes de choc dans nos
verres métalliques.
À ce propos, nous avons profité de ce chapitre pour faire état des études existantes
dans la littérature sur le sujet. En examinant les travaux menés sur les équations d’état
de plusieurs verres métalliques base Z r , nous avons pu constater l’existence de plu-
sieurs régimes dont les origines restent encore inconnues. Ces résultats sont très im-
portants dans le sens où ils ont conditionné le développement de nos campagnes ex-
périmentales. Par ailleurs, ils nous serviront de base de référence pour l’analyse de nos
résultats expérimentaux lors du chapitre consacré à l’équation d’état de nos verres ter-
naires.
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Chapitre 3
Moyens expérimentaux
« Elle est où la Paulette ? Elle est bien cachée ? ! »
| Équipe Dynamique-Choc-Impact (2016), Campagne ELFIE.
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Dans ce troisième chapitre, nous détaillons les moyens expérimentaux et les mé-
thodologies mises en oeuvre lors de nos travaux. Tout d’abord, nous présenterons les
instruments de mesure in-situ employés au cours de nos campagnes laser, en insistant
sur leurs apports et lacunes quant à la compréhension des phénomènes étudiés. Par la
suite, nous nous intéresserons aux campagnes laser effectuées, en précisant leurs ob-
jectifs. Une fois les configurations expérimentales précisées, nous enchaînerons avec
les outils d’analyse post-mortem auxquels nous avons eu recours pour caractériser les
échantillons récupérés après essais. Enfin, nous exposerons les méthodologies de mise
en forme des cibles développées pour chaque type de campagne d’essais.
3.1 Diagnostics in-situ
Dans cette section sont résumés les dispositifs in-situ de mesure de vitesse et de vi-
sualisation employés au cours de nos expériences. Une attention particulière est portée
59
60 Chapitre 3. Moyens expérimentaux
sur les systèmes de vélocimétrie, aussi bien sur le principe théorique de mesure que sur
le type d’information en découlant.
3.1.1 Vélocimétrie
Pour accéder à l’historique des événements survenus lors du passage d’une onde
de choc, des méthodes expérimentales de mesures par jauges de déformation ou vé-
locimétrie sont généralement employées. Depuis maintenant plusieurs décennies, les
diagnostics de vélocimétrie se sont imposés comme une référence en la matière, en
raison de leur caractère non intrusif et de leur grande précision. Ces diagnostics sont
basés sur la mesure de mise en vitesse de la surface arrière d’un matériau cible, rensei-
gnant de manière directe ou indirecte sur la vitesse matérielle induite par le choc et sur
les propriétés du matériau sous choc.
Dans le premier cas, une mesure directe est rendue possible par l’utilisation d’un
matériau « fenêtre »– i.e. un matériau transparent à la longueur d’onde du laser de me-
sure – disposé sur la face arrière de la cible. Cependant, cette technique suppose que
cible et fenêtre possèdent une impédance identique afin de s’affranchir au mieux des
perturbations liées à la transmission et réflexion des ondes. Par ailleurs, d’éventuels
changements d’indice de réfraction de la fenêtre peuvent se produire sous pression. Ne
disposant pas de suffisamment d’éléments concernant notre matériau d’étude, nous
avons préféré délaisser l’approche directe en faveur de l’approche indirecte.
Dans le deuxième cas, la mesure s’effectue directement sur la surface arrière de la
cible en contact direct avec l’air ou le vide. La vitesse matérielle induite par le choc alors
déduite à partir de l’approximation de la vitesse de surface libre (cf. chapitre 2, section
2.2.5). Son seul inconvénient réside donc dans la validité des postulats obligatoires à
formuler pour utiliser cette approximation.
Dans cette partie nous tacherons de présenter trois techniques de mesures. Les
deux premières sont basées sur le principe de l’effet Doppler, faisant d’eux des interfé-
romètres en fréquence. Le troisième quant à lui est un interféromètre de déplacement.
3.1.1.1 VISAR
Le VISAR [10] – ou Velocity Interferometer System for Any Reflector – est un inter-
féromètre optique en fréquence utilisant un interféromètre de Michelson. La mesure
consiste à éclairer la surface libre de l’échantillon à l’aide d’un laser monomode de lon-
gueur d’onde λ0 focalisé en un point et de collecter la lumière réfléchie. La vitesse de la
surface induite par l’arrivée du choc puis de la détente entraîne par effet Doppler une
modification de la longueur d’onde du signal réfléchi. La lumière réfléchie est envoyée
dans un interféromètre de Michelson afin de créer des interférences. À partir de celles-
ci, une fréquence renseignant sur la vitesse de surface pourra en être extraite.
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Au cours de nos essais, un VISAR a été intégré aux dispositifs expérimentaux par
voies aériennes. Le résumé du trajet optique de la mesure est présenté en figure 3.1. Le
laser sonde utilisé dispose d’une longueur d’onde initiale λ0 = 532 nm (Verdi, 5W ). Le
faisceau sonde est acheminé à la cible par le biais d’un miroir percé avant d’être focalisé
en un point via une lentille achromatique. La lumière réfléchie par la cible est ensuite
collectée et injectée dans l’interféromètre de Michelson, où le faisceau se retrouve di-
visé en deux puis redistribué dans deux trajets optiques différents. Une branche sert de
référence, tandis que l’autre permet d’introduire un retard τe0 par le biais d’étalons en
verre de longueur Le et d’indice optique de réfraction ne0 (type BK7) et d’entretoise du
type :
τe0 =
2Le
c
�
ne0 −
1
ne0
�
(3.1)
FIGURE 3.1 – Schéma optique simplifié d’une mesure VISAR.
De la superposition des signaux issus des branches de référence et de retard sont
produites des interférences. Le signal est ensuite séparé une nouvelle fois afin d’être
acheminés vers divers capteurs (photomultiplicateurs, caméra Streak). Dans le cas où
la surface de l’échantillon est immobile, la figure d’interférence est constante dans le
temps et le déphasage φ(t0) peut s’exprimer tel que :
φ(t0) =
2π
λ0
�
ne0 −
1
ne0
�
2Le (3.2)
Dans ce cas de figure, si la lame séparatrice combinant les signaux issus des deux
bras est incliné d’un angle α, alors la distance interfrange est égale à λ/sin(α). À partir
de l’instant où la surface réfléchissante est mise en mouvement à la vitesse uSL(t ) –
i.e. la face arrière de la cible – alors l’effet Doppler entraînera un double décalage de la
longueur d’onde pouvant s’exprimer par :
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λ(t ) =λ0
�
1−
2uSL(t )
c
�
(3.3)
Où c est la célérité de la lumière. Dans nos expériences, la mise en vitesse de la face
arrière ne dépasse pas les 5 km.s−1, si bien que les changements de longueur d’onde
induite par l’effet Doppler sont relativement faibles (� 10−2). Par conséquent, l’indice
de réfraction n(λ) de l’étalon varie linéairement avec la longueur d’onde tel que :
n(t ) = ne0 +
�
dn
dλ
�
(λ(t )−λ0) (3.4)
Ainsi, il est possible d’exprimer le retard τ(t ) en fonction de la variation de l’indice
de réfraction suivant :
τ(t ) =
2Le
c
�
n(t )−
1
ne0
�
(3.5)
Alors, en remplaçant n(t ) dans l’équation (3.5) par son expression donnée par la
relation (3.4), on aboutit à :
τ(t ) =
2Le
c
�
ne0 −
1
ne0
+
�
dn
dλ
�
(λ(t )−λ0)
�
(3.6)
Combiner cette dernière forme à l’expression (3.3) mène à [9] :
τ(t ) = τe0
�
1+
2uSL(t )
c
δ
�
(3.7)
Avec
δ=
ne0
ne0 −1
�
dn
dλ
�
(3.8)
Où δ est la correction due à la dispersion dans l’étalon. Les étalons utilisés durant
nos campagnes expérimentales possèdent une correction de 0,0315 à 532 nm. Finale-
ment, le déphasage induit par la mise en vitesse se résume à :
φ(t ) =
2π
λ0
uSL(t )2τe0(1+δ)+φ(t0) (3.9)
Le calcul de mise en vitesse de la surface arrière aboutit à la différence de phase
entre l’état au repos et celui sous choc :
uSL(t ) =
φ(t )−φ(t0)
2π
λ0
2τe0
1
1+δ
(3.10)
Il est alors courant de définir le facteur de frange K = λ02τe0 . Ce dernier est intrinsèque
à chaque étalon et permettra de renseigner sur les plages de vitesses mesurables. À
partir de cette dernière expression, il est possible de définir la sensibilité S du VISAR
exprimée en km.s−1. f r ang e−1 définie par :
S =
λ0
2τe0
1
1+δ
(3.11)
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En pratique, le déplacement des franges est d’autant plus rapide que ce facteur est
faible. Malheureusement, il existe une ambiguïté liée à la mesure de la phase de la figure
d’interférence à 2π près (cf. équation (3.9)). Pour lever cette ambiguïté, il est courant
d’avoir recours à deux systèmes VISAR de sensibilités et de facteurs de franges diffé-
rents. L’un est équipé d’un étalon d’une faible sensibilité et d’un facteur de frange bas,
tandis que le deuxième dispose d’une sensibilité plus élevée et d’un facteur de frange
plus élevé. Par cette technique, il est possible de lever l’incertitude liée au nombre de
sauts de franges sur l’étalon de faible facteur de franges et ainsi déterminer la mesure
de vitesse avec une faible incertitude. D’ailleurs celle-ci peut être évaluée par la relation
suivante :
uSL(t ) = S
F
i
(3.12)
Avec i l’interfrange exprimé en pixel et F le décalage des franges aussi exprimé en
pixel. Ce dernier est défini par :
F �
2τe0uSL(t )(1+δ
λ0)
(3.13)
En considérant la sensibilité dépendante du VISAR et connue, nous pouvons diffé-
rencier l’équation (3.13) et ainsi connaître l’incertitude de mesure en vitesse :
∆uSL = S
i∆F −F∆i
i 2
⇒
∆uSL
uSL
=
�
�
�
�
∆F
F
�
�
�
�
+
�
�
�
�
∆i
i
�
�
�
�
(3.14)
L’erreur systématique sur le décalage des franges est d’environ 0,05 franges [18],
tout en restant dépendant de la qualité de la frange. Pour estimer entièrement la ré-
solution temporelle du système, il est nécessaire de prendre en compte la résolution
temporelle des capteurs dans notre calcul. Dans le cas de photomultiplicateurs, la ré-
solution temporelle est limitée par leur temps de réponse mais aussi de la bande pas-
sante de l’oscilloscope employé. La résolution temporelle généralement atteinte dans
cette configuration est de l’ordre de la nanoseconde. En revanche, l’utilisation de ca-
méra streak permet d’atteindre des résolutions temporelles de l’ordre de la dizaine de
picosecondes. En fonction de la durée du chargement, il incombe donc de sélectionner
le type de capteur le plus adapté. Nous détaillerons dans la prochaine section la confi-
guration retenue pour nos essais et les incertitudes associées.
À ces incertitudes temporelles viennent s’ajouter des limitations relatives à la réflec-
tivité de la cible. Avant chaque tir, une image d’interférence de référence est acquise afin
de pouvoir analyser l’image obtenue lors du débouché du choc. De ce fait, l’état de sur-
face de la cible doit pouvoir permettre la réflexion d’une quantité suffisante du signal
incident. Bien que la surface de mesure ne représente que quelques micromètres car-
rés, la rugosité de la cible pourra dans certains cas rendre la mesure inexploitable. De
plus, sous certaines conditions de chargement des processus de fragmentation peuvent
avoir lieu, ayant pour conséquence l’envol de matière depuis la surface libre de la cible.
Dans ce type de situation, le signal VISAR se retrouve alors vite égaré, limitant dans le
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même temps l’analyse des phénomènes d’endommagement.
En dépit de ces limitations, le VISAR reste le diagnostic le plus adapté à l’étude des
phénomènes opérant lors du débouché de l’onde de choc. Doté d’une très grande pré-
cision temporelle, il se révèle indispensable pour l’obtention d’équation d’état, mettre
en évidence des changements de comportement – e.g. la transition élasto-plastique –,
étudier le comportement en détente ou encore estimer des limites à la rupture dyna-
mique.
3.1.1.2 VISAR ligne
Afin de construire la polaire de choc d’un matériaux, il est nécessaire de construire
une relation d’état complétant les équations de conservation (cf. chapitre 2). Outre la
vitesse matérielle, les équations de Rankine-Hugoniot sont définies en fonction de la
pression, de l’énergie interne, de la masse volumique et de la célérité du choc. Les va-
riations de pression, d’énergie interne et de masse volumique ne pouvant être estimées
pour l’heure in-situ, leur obtention requiert donc la connaissance de la célérité du choc
et de la vitesse matérielle induite par le passage du front de choc.
Pour déterminer la célérité du choc D , il suffit de mesurer le temps de parcours de
cette onde entre deux positions. En effet, ces points de mesure sont mis en mouvement
lors du passage de l’onde. Une technique courante consiste à réaliser des échantillons
à marches calibrées, i.e. des échantillons munis d’encoches de dimensions contrôlées
en face arrière. Comme évoqué dans la section précédente, le système VISAR dans sa
version classique permet de capter des variations de vitesse en un « point ». Pour dé-
terminer D , il suffirait alors d’employer deux systèmes VISAR pointant chacun sur une
marche (cf. Fig. 3.2). Le calcul de célérité résulte alors de la différence de hauteur entre
les marches et des temps de débouché de l’onde sur chacune d’elle :
D =
x2 −x1
t2 − t1
(3.15)
Avec x1, x2 les positions en abscisse des deux marches, et t1, t2 les temps de débou-
ché de l’onde sur chacune des marches.
L’inconvénient de cette technique basée sur l’utilisation de deux VISAR est d’ordre
dimensionnel. Au regard du diamètre de tache focale (� 102 µm à 100 mm), de l’amor-
tissement hydrodynamique et des effets 2D, ces deux points de mesures doivent être
relativement proches l’un de l’autre (� 102 µm) pour éviter toutes altération par ces
phénomènes. Seulement, le VISAR requiert le positionnement d’une lentille achroma-
tique normalement à la face arrière pour pouvoir récupérer le rayonnement réfléchi
par la cible. En positionner deux, l’une à côté de l’autre, avec un angle le plus faible
possible par rapport à la direction de propagation, dans des conditions d’encombre-
ment fixées par les dimensions de l’installation, se révèle des plus complexes. De ce
fait, nous avons opté pour une variante du VISAR classique : le VISAR ligne. À l’aide de
ce dispositif, l’éclairage de la cible ne se fait donc plus sur une surface réduite assimi-
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FIGURE 3.2 – (a) Illustration d’une mesure VISAR sur un échantillon à marches permettant de calcu-
ler la célérité de l’onde de choc D ; (b) Signaux de vitesse de surfaces libres obtenus à deux instants et
positions différents.
lable à un point, mais au contraire sur une ligne, ce qui le rend particulièrement adapté
aux échantillons à marches. Durant nos expérimentations, nous avons été amenés à
utiliser le VISAR ligne développé au sein du LULI. Nous détaillons ci-après le fonction-
nement et les caractéristiques de la version utilisée.
La source de lumière d’entrée est procurée par un laser YAG Quanta-Ray émettant
deux rayonnements pulsés d’environ 10 ns à deux longueurs d’ondes de 1064 nm et
532 nm. Ces faisceaux sondes sont ensuite injectés par fibres optiques dans le diag-
nostic VISAR en aval de la cible. Ceux-ci, après avoir subi un premier grossissement en
sortie de fibre sont réfléchis par plusieurs miroirs, avant de traverser un nouvel achro-
mat disposé derrière la cible. Par ce système de lentilles, il est possible de modifier la
longueur de la zone de mesure de vitesse, qui est estimée en disposant dans l’enceinte
une mire graduée à la place de la cible. Ainsi, une modification du grossissement en-
traine une variation de la résolution spatiale de la mesure.
Une fois la lumière réfléchie (cf. Fig. 3.3), le signal de retour parcourt le chemin in-
verse jusqu’à la lame séparatrice LS2, où le faisceau est envoyé dans deux branches
optiques menant à deux interféromètres dédiés à chacune des longueurs d’ondes. Des
étalons de référence 1,65 et 6,23 km.s−1. f r ang e−1, permettant d’obtenir des figures
d’interférence, sont respectivement placés sur les montures de micro-contrôle des in-
terféromètres à ω et 2ω. L’utilisation de deux interféromètres VISAR équipés de deux
étalons distincts permet d’éviter toute ambiguïté quant à la détermination du dépha-
sage. Une fois interférés, les signaux sont envoyés vers deux caméras à balayage de fente
– ou caméra Streak – Hamamatsu C 7700 desquelles seront construites les images d’in-
terférence. Ces dernières transforment une variation temporelle de lumière en un profil
spatial sur détecteur. Après leur passage au travers d’une fente, les photons de lumière
rentrent en collision avec une photocathode, de laquelle sont émis des électrons. Ces
électrons sont ensuite accélérés dans un tube cathodique, puis déviés par un champ
électrique. La variation de ce champ électrique permet d’induire une variation tem-
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porelle de la déviation des électrons, qui termineront leur course sur un capteur au
phosphore.
Dans notre cas, les fluctuations mesurées dans les zones de vitesse nulles nous
donnent un flou de position de 2 pixels pour des franges de 20 pixels de large. Le dé-
placement en franges maximal quant à lui ne dépasse pas deux sauts de franges, ce qui
correspond finalement à une erreur relative de 5 % sur le décalage des franges. L’erreur
relative de l’interfrange est quant à elle déterminée à 4 % près. À cela viennent se cou-
pler des erreurs liées à la précision des étalons utilisés et le déplacement du miroir. Les
étalons utilisés au cours de nos expériences correspondent à un grand déplacement du
miroir. De ce fait, l’erreur relative associée est inférieure à 1 %. Au final, l’incertitude
relative sur la mesure de la vitesse de surface libre est estimée à 10 %.
FIGURE 3.3 – Schéma optique du VISAR ligne présent sur l’installation LULI2000.
3.1.1.3 Vélocimétrie Hétérodyne
La Vélocimétrie Hétérodyne (VH) – aussi appelée Photonic Doppler Velocimetry –
est une technique de mesure, non plus en vitesse comme le VISAR, mais en déplace-
ment [109, 141, 35]. De manière similaire au VISAR, un laser continu est utilisé pour
éclairer la face arrière de la cible. Seulement, le faisceau source est divisé en deux dès
le départ (cf. Fig. 3.4). Une partie sert de signal de référence alors que l’autre partie est
acheminée par fibre avant d’être focalisée sur la cible. Les figures d’interférences sont
alors obtenues à partir de ces deux signaux et non plus uniquement du signal réfléchi,
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comme dans le cas du VISAR. Il est alors courant de distinguer ces deux systèmes par les
qualificatifs hétérodyne et homodyne pour différencier respectivement VH et VISAR.
Cette technique d’interférométrie génère des signaux bruts, dont le post-traitement
par transformée de Fourier permet de remonter à l’information en vitesse. C’est no-
tamment la raison pour laquelle ce système est à même de fournir des informations
multi-vitesses, qui ne sont pas possibles en configuration homodyne.
FIGURE 3.4 – Schéma optique simplifié du fonctionnement de la vélocimétrie hétérodyne.
Pour en comprendre l’origine, partons du cas d’un détecteur positionné à équidis-
tance d’une source laser et d’une cible statique. Pour faciliter la démonstration, nous
choisissons de considérer que la lumière se propage dans le vide. Le principe de la me-
sure est illustré en figure 3.5. À l’instant t, un faisceau laser monochromatique – que
nous appellerons faisceau sonde – de longueur d’onde λ0 =1550 nm est émis en direc-
tion de la cible. La phase de ce signal s’exprime telle que :
φ(t ) =ω0t −k X +ξ0 (3.16)
Avec ω0 = 2πF0 et k =
2π
λ0
, où ω0, F0, k, X et ξ0 correspondant respectivement à la
pulsation, la fréquence, le vecteur d’onde, la position de l’onde à l’instant t et la phase
initiale.
Pour faciliter la compréhension, nous postulerons que X = 0 et ξ0 = 0. Ainsi, la
phase et l’amplitude du faisceau se résument à :
φ(t ) =ω0t (3.17)
z(t ) = z0 cos(φ(t )) (3.18)
Le faisceau se propageant dans le vide, le vecteur d’onde k peut aussi s’écrire en
fonction de la célérité de la lumière telle que k = ω0c . De ce fait, il est possible de consi-
dérer que la vitesse de l’onde au cours du temps ∆X
∆t est égale à la célérité de la lumière c.
En exprimant maintenant la variation de la phase du signal se propageant vers la cible
68 Chapitre 3. Moyens expérimentaux
FIGURE 3.5 – Principe de la mesure VH.
puis le réflecteur, il devient possible de démontrer que celle-ci reste constante au cours
du temps :
φ(t +∆t ) =ω0(t +∆t )−k (0+∆X ) =ω0(t )+ω0(∆t )−k∆X =ω0(t ) =φ(t ) (3.19)
Avant d’en finir avec le faisceau sonde, calculons son temps d’arrivée t1 sur la cible
située à une distance 2L0 de la source lumineuse :
t1 = t +
2L0
c
(3.20)
Lors de la mise en mouvement de la cible, correspondant à un déplacement x,
l’équation (3.20) devient :
t1 = t +
2L0 −x
c
=
2L0 −x
c
(3.21)
De manière homologue, le temps d’arrivée t2 sur le détecteur se déduit par :
t2 = t +
2L0 −x
c
+
L0 −x
c
= t +
3L0 −2x
c
(3.22)
Dans le même temps, la partie du faisceau servant de référence évolue temporel-
lement (le long de l’axe des abscisses) jusqu’à l’instant tr e f où il sera envoyé vers le
détecteur pour rencontrer le faisceau sonde à l’instant t2 :
tr e f = t2 −
L0 −x
c
= t +
2(L0 −x)
c
(3.23)
À cet instant tr e f , la phase et l’amplitude du faisceau de référence s’expriment par :
Φ(tr e f ) =ω0(tr e f ) (3.24)
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y(tr e f ) = y0 cos(Φ(tr e f )) (3.25)
Pour finir, les deux faisceaux arrivant au détecteur se retrouvent sous la forme :
z(t2) = z0 cos(0) (3.26)
y(t2) = y0 cos
�
ω0
�
2(L0 −x)
c
��
(3.27)
Dans la condition expérimentale où la longueur L0 ne représente que quelques
mètres, alors il est possible de négliger les temps de transport de la lumière et ainsi
remplacer les temps t1 et t2 par t et pour simplifier les expressions. En ce qui concerne
l’intensité lumineuse I (t ) reçue par le détecteur, celle-ci s’exprimera comme la somme
des amplitudes des faisceaux sonde et référence au carré :
I (t ) = (z(t )+ y(t ))2 (3.28)
L’acquisition de l’intensité n’étant pas instantanée, elle se retrouvera intégrée dans
le temps sur un intervalle de temps d’une dizaine de picosecondes, relative aux dépla-
cements des électrons du photodétecteur. La pulsation ω0 étant deux ordres de gran-
deur inférieurs à la durée d’intégration du signal, il est alors possible d’aboutir à une
forme de l’intensité telle que :
I (t ) =
z02
2
+
y02
2
+ y0z0 cos
�
4π(L0 −x)
λ0
�
(3.29)
Le terme 4πL0λ0 peut se substituer comme un multiple de 2π , ce qui aboutit à :
I (t ) =
z02
2
+
y02
2
+ y0z0 cos
�
4πx
λ0
�
(3.30)
À partir de cette dernière forme de l’intensité, la variation de phase liée au dépla-
cement x(t ) de la surface de l’échantillon engendre une variation de la fréquence. À
noter que le formalisme de dépouillement ne repose pas sur cet effet. Malgré tout, il
est possible de se rendre compte que l’évolution de la position de la cible entraînera
une variation de l’intensité. Connaissant la relation reliant position et vitesse, l’inten-
sité peut aussi s’exprimer en fonction de la vitesse constante u0 que nous cherchons à
obtenir telle que :
I (t ) =
z02
2
+
y02
2
+ y0z0 cos
�
4πu0t
λ0
�
(3.31)
En extrayant la fréquence de ce signal, il devient possible de déterminer la vitesse
u0 par la relation la reliant à la fréquence :
2πF0 =
4πu0
λ0
⇔ u0 = F0
λ0
2
(3.32)
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Si l’on considère maintenant la situation où un nombre N de particules sont éjectées
de la face arrière de la cible, chacune d’entre elle renverra une partie du faisceau sonde.
C’est donc de l’extraction des fréquences caractéristiques à chaque particule modu-
lant le signal d’intensité qu’il est possible de remonter à l’information en vitesse. Ac-
tuellement, cette analyse en fréquence est effectuée par transformée de Fourier glis-
sante. Cette dernière consiste à faire se déplacer une fenêtre temporelle le long du si-
gnal d’intensité, dans laquelle une analyse en fréquence est exécutée. Cette méthode de
dépouillement requiert donc le choix de la largeur de la fenêtre temporelle mais aussi
du pas de glissement de la fenêtre. Selon le signal obtenu et les informations ciblées, un
compromis devra être trouvé entre résolution temporelle et résolution en vitesse. Pour
cette raison, la VH se trouve bien moins adaptée à la résolution du débouché du choc
que le VISAR.
À l’opposé, elle requiert bien moins de puissance dans le signal de retour que le
VISAR, ce qui offre la possibilité de la positionner obliquement par rapport à la direc-
tion de propagation de l’onde. Autre conséquence directe, elle permet l’observation des
phénomènes engendrant de larges déformations des cibles, le tout sur des temps bien
plus longs ! Elle se révèle donc être un atout majeur à l’étude des processus d’endom-
magement et de fragmentation.
Dernier point sur le sujet, la plage de mesure des vitesses est limitée par la bande
passante des oscilloscopes utilisés pour la mesure en fréquence. Pour cette raison des
oscilloscopes à large bande passante (� 12 G H z) et fréquence d’échantillonnage (30
GS.s−1) sont généralement utilisés. Au cours de nos différentes campagnes d’essais,
nous avons pu avoir accès à des baies VH du CEA. Toutefois, pour résoudre la limita-
tion en bande passante imposée par l’oscilloscope, il est possible d’avoir recours à un
deuxième laser servant de référence en remplacement du laser de mesure, afin de dé-
tecter des vitesses plus élevées. En décalant légèrement la fréquence de ce deuxième
laser, de sorte que l’écart fréquentiel soit inférieur à la bande passante de l’oscillo-
scope, la gamme de vitesses mesurables se voit alors décalée. Par cette méthode, de
larges gammes de vitesses de débris se retrouveront accessibles simultanément, levant
le voile sur l’existence de processus de multi-fragmentation inaccessibles par mesure
VISAR.
3.1.2 Visualisation Transverse
Pour observer plus globalement l’éjection de matière, un diagnostic d’imagerie com-
plémentaire fut positionné transversalement à cet axe, proche de la face arrière de la
cible. La visualisation transverse permet de capturer à plusieurs instants la morpholo-
gie des débris éjectés en face arrière. Son principe de fonctionnement repose sur l’éclai-
rage par un faisceau collimaté produit par un laser continu suivant un axe transverse
à l’axe normal de la face arrière (cf. Fig. 3.6). En opposition à cette source lumineuse
est placée une ou plusieurs caméras. Un système optique afocal permet de faire un
agrandissement de la zone étudiée. Lors de l’éjection de matière, les débris traversent
le faisceau lumineux, une ombre correspondant au fragment est alors projetée sur les
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capteurs des caméras.
En enregistrant à plusieurs instants l’avancée des débris, il est possible de calculer
approximativement leur vitesse d’envol en faisant la différence de distance parcourue
entre deux acquisitions. Cependant, les résolutions spatiales et temporelles des images
sont limitées par les caractéristiques intrinsèques des caméras employées. En fonction
de la vitesse des débris étudiés, un flou de bougé lié au temps d’exposition apparaîtra,
ce qui occasionne des incertitudes sur la mesure de vitesse.
Ce diagnostic permet d’étudier la morphologie des fragments éjectés et de rendre
compte des différents mécanismes de fragmentation pouvant se produire : écaillage,
multi-écaillage, micro-jetting, micro-écaillage... etc.
FIGURE 3.6 – Schéma expérimental de la visualisation transverse.
3.2 Campagnes laser
Nous évoquions au début du chapitre précédent que nous avons eu l’opportunité
de réaliser l’intégralité de nos campagnes expérimentales sur les installations du LULI.
Le nombre de campagnes relatives à ces travaux sont au nombre de quatre. Trois furent
conduites avec pour objectif l’étude des processus d’endommagement. La dernière
quant à elle était centrée sur l’obtention de données sur lesquelles appuyer la construc-
tion de l’équation d’état de nos matériaux. Dans cette section, nous nous attacherons à
présenter les configurations expérimentales retenues pour l’étude de ces deux grands
axes.
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3.2.1 Équation d’état - LULI2000
Une fois n’est pas coutume, commençons par présenter la campagne laser la plus
récente. Du 6 au 17 novembre 2017, nous entamâmes pour la première fois des essais
de caractérisation expérimentale de l’équation d’état de verres métalliques Z rCu Al
par chargements dynamiques induits par laser – 17-NS-F-01. L’intérêt principal de cette
installation pour notre étude repose sur les niveaux de pression accessibles (> 100 GPa)
et les possibilités de mise en forme des impulsions temporelles pour générer des com-
pressions progressives – isentropiques. Ainsi, les données expérimentales recueillies
concernent aussi bien des points de la courbe d’Hugoniot que des points de l’isentrope
de compression.
La configuration expérimentale simplifiée de l’installation laser est donnée en fi-
gure 3.7. Cet instrument de forte puissance délivre des énergies supérieures à 1 k J à
la fréquence ω (λ = 1053 nm). Il est composé de deux chaînes amplificatrices – Nord
et Sud – indépendantes, raccordées à une même source laser. L’énergie délivrée à 1053
nm par chacune d’entre elle peut atteindre 800 J . Le temps de refroidissement d’une
chaîne d’amplification étant de 90 minutes, il est possible d’utiliser, en fonction de la
cadence et du niveau d’énergie souhaité, alternativement ou simultanément les deux
chaînes. Durant cette campagne, des tirs de chocs laser et de rampes de compression
quasi-isentropiques ont été réalisés.
FIGURE 3.7 – Schématisation simplifiée de la configuration expérimentale de la campagne laser
LULI2000 sur verre métallique. Le diagnostic utilisé fut le VISAR ligne composé deux systèmes VISAR
et deux caméras Streak.
Pour la configuration choc, les impulsions générées s’apparentent à des créneaux
de durée 15 ns (cf. Fig. 3.8 (a)). Concernant les rampes, la durée de leurs profils tem-
porels est de 10 ns et leurs formes résultent d’une optimisation via des tirs sur fer (cf.
Fig. 3.8 (b)). L’objectif étant d’éviter le plus possible la formation d’un choc, la forme
de l’impulsion doit être ajustée afin de propager uniquement un train d’ondes de com-
pression. Les cibles sont positionnées au centre de la chambre d’expérience, mise au
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vide secondaire avoisinant les 10−3 Pa, afin d’éviter tout claquage avec l’air. Les fais-
ceaux sont focalisés derrière la cible. De ce fait, la face avant de la cible intercepte donc
le cône de focalisation avec un angle de 5,5 degrés avec l’axe normal.
En amont de la focalisation sont disposées des lames de phase (cf. Fig. 3.7). Celles-
ci assurent une répartition spatiale plus homogène de l’énergie contenue dans les fais-
ceaux, rendant le chargement axisymétrique (cf. Fig. 3.9 (a)) sous la forme d’un « top-
hat » (cf. Fig. 3.8 (a)). L’utilisation de lames de phases facilite la caractérisation du char-
gement, mais engendre en contrepartie quelques désagréments. Une partie de l’énergie
est absorbée par la lame de phase elle-même et une partie non négligeable de l’éner-
gie – ici de 15 % – peut être contenue dans les ailes de tache focale et ce sur de grands
rayons (cf. 3.9 (b)). À chaque tir, le profil temporel de l’énergie est mesurée à la fois en
sortie d’amplification et avant l’arrivée sur cible. Les profils spatiaux quant à eux sont
très stables et ont été contrôlés régulièrement par des caméras CCD. Afin de couvrir
une plage de pressions la plus étendue possible, des taches focales de tailles différentes
ont été réalisées sur les chaînes Nord (CN – � 0,9 mm) et Sud (CS – � 1,7 mm).
FIGURE 3.8 – Exemples de profils temporels utilisés pour générer un choc (a) et une rampe de com-
pression (b).
Concernant les diagnostics utilisés, le VISAR ligne présenté en section 3.1.1.2 est le
seul instrument ayant servi à notre étude sur l’équation d’état de nos matériaux. Un
grossissement a été réalisé par le biais d’un achromat de distance focale f = 0,2 m,
nous fournissant ainsi des images d’interférence dont la résolution spatiale est égale à
1 µm/pi xel . Pour ce qui est de la résolution temporelle des signaux, celle-ci varie en
fonction de la durée de balayage. Pour une durée de 20 ns, la résolution temporelle
d’un pixel est de 20 ps, tandis que pour un balayage de 50 ns elle est de 50 ps. À cela
s’ajoute une fenêtre temporelle d’acquisition limitée à 30 ns venant limiter l’enregis-
trement des signaux. Pour synchroniser le déclenchement de l’enregistrement avec le
débouché de l’onde, une photodiode fut disposée en face avant à l’extérieur de l’en-
ceinte. En approximant le temps de transport de l’onde par celui d’ondes acoustiques,
différents retards ont été introduits avant chaque tir. Une fois les signaux acquis, le dé-
pouillement s’est fait via le logiciel Neutrino développé au sein du LULI.
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FIGURE 3.9 – (a) Répartition spatiale de l’énergie dans le plan de la face avant de la cible et (b) distri-
bution sur un profil passant par le centre de la tache.
Cette campagne a été l’occasion de préparer deux types d’échantillons en verres
métallique de compositions Z r 50Cu40 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 : des échantillons avec et
sans marches. Ces deux variantes ont été envisagées à cause des potentielles incerti-
tudes de mesure liées à l’état de surface en fond d’encoches réalisées par meule dia-
mantée. Le protocole de mise en forme est détaillé en section 3.4. Illustrée en figure
3.10 (b), la rugosité dans l’entaille est non négligeable comparativement à la hauteur de
marche, si bien que les signaux VISAR recueillis en ces zones sont très bruités (cf. Fig.
3.11). À cela s’ajoute une incertitude en position liée à la détermination de la position
du plan moyen auquel correspond la mesure. La rugosité moyenne de nos échantillons
à marches est de 2,5µm pour une hauteur de marche d’environ 10 - 20µm, ce qui induit
une incertitude pouvant aller jusqu’à 25 % sur la position de la première marche. À cette
incertitude spatiale s’additionne l’incertitude temporelle du système VISAR-Streak. On
se retrouve alors très vite avec des incertitudes supérieures à 30 %, qui se propageront
et s’accroîtront dans les calculs de pressions et de masses volumiques sous choc. Sou-
haitant disposer de mesures les plus précises possibles, nous avons donc privilégié les
échantillons plans.
Les épaisseurs de ceux-ci devaient être inférieures à 72 µm, de sorte que l’onde de
choc débouche au plus tard à la fin de durée du chargement laser. Cette épaisseur limite
el i m a été déterminée à partir de la vitesse des ondes longitudinales au repos cL dans le
verre métallique de nuance Z r 50Cu40 Al 10 au repos, pour une durée d’impulsion laser
τL :
el i m = cLτL = 4,8[km.s
−1].15[ns] = 72µm (3.33)
Avec un tel dimensionnement, la vitesse de surface libre n’est « en principe » pas
sujette au phénomène d’amortissement hydrodynamique, nous permettant ainsi de
construire sereinement les polaires de chocs de nos verres métalliques.
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FIGURE 3.10 – (a) Vue arrière d’un échantillon de verre métallique Z rCu Al disposant d’une encoche
faisant office de marche. (b) Profil de rugosité de la surface en fond d’encoche.
FIGURE 3.11 – Figures d’interférences obtenues par dépouillement des signaux du VISAR ligne sur des
échantillons de verre métallique disposant d’une encoche (a), et d’un film d’or (b). L’état de surface des
deux échantillons influence grandement le rapport signal sur bruit et par conséquence la qualité des
franges d’interférence.
3.2.2 Endommagement - ELFIE & LULI2000
Pour étudier à la fois les mécanismes d’endommagement aboutissant à la rupture
et leur sensibilité à la vitesse de déformation, des tirs laser de diverses impulsions ont
été réalisés sur les chaînes ELFIE et LULI2000. Ainsi, trois régimes d’impulsion ont été
investigués : 350 f s, 600 ps et 4,5 ns.
Contrairement à l’installation LULI2000, la chaîne ELFIE ne dispose que d’une seule
chaîne d’amplification. Celle-ci délivre un faisceau laser de durée 600 ps à une lon-
gueur d’onde de 1057 nm, dont l’énergie avoisine les 100 J . Par le biais d’un compres-
seur placé après la chaîne d’amplification, la durée de l’impulsion laser peut le cas
échéant se retrouver abaissée à 350 f s. Les énergies maximales alors atteintes sont de
l’ordre de la dizaine de joules. En conséquence, les intensités laser sur cible en confi-
guration femtosecondes sont de l’ordre du PW .cm−2 alors qu’elles sont de l’ordre du
T W .cm−2 en configuration picosecondes. Il en va de même pour les intensités atteintes
avec la chaîne LULI2000.
Une autre différence notable avec cette dernière concerne le temps de refroidisse-
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ment de la chaîne laser. Sur l’installation ELFIE, celle-ci est de 20 minutes après un tir
à pleine puissance. Ce temps de refroidissement plus court offre une plus grande ca-
dence qui peut se révéler propice à des travaux exploratoires.
En ce qui concerne les conditions de chargement, aucune lame de phase n’a été em-
ployée lors de ces différentes campagnes. Bien que les lames de phase permettent de
mieux contrôler le chargement laser, elles représentent un investissement conséquent
et limitent dans le même temps la taille des taches focales. Ne disposant pas de grandes
marges de variation de l’énergie incidente, nous avons préféré faire varier le diamètre
de tache focale afin de générer différents niveaux de pression de chargement, au détri-
ment du contrôle de la répartition spatiale de celui-ci. Certes, cette situation n’est pas
des plus optimales. Néanmoins, elle se révèle nécessaire dès lors que l’on souhaite ba-
layer un spectre le plus large possible sur un sujet donné.
FIGURE 3.12 – Schématisation simplifiée de la configuration expérimentale des campagnes endom-
magement sur ELFIE et LULI2000 sur verre métallique. Les diagnostics utilisés furent une baie VH deux
voies et une visualisation transverse équipée de deux caméras amplifiées.
Maintenant que nous avons traité des différents chargements, place à la configu-
ration en salle d’expérience. Le schéma adopté est identique quelles que soient l’ins-
tallation et la durée d’impulsion laser. Les échantillons ont été placés au centre de
chambre d’expérience. Toujours pour s’affranchir du claquage avec l’air, la chambre
fut mise au vide secondaire. Pour la focalisation du faisceau sur cible dans la configu-
ration LULI2000, le lecteur sera invité à se référer à la section précédente. Concernant
la focalisation sur ELFIE, la focalisation est effectuée de deux façons différentes selon
la durée d’impulsion. Dans le cas des impulsions 600 ps, un achromat est positionné
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à l’extérieur de la chambre d’expérience. Pour ce qui est des impulsions 350 fs, le fais-
ceau en sortie de compresseur est acheminé par des tubes sous vide jusqu’à la chambre
d’expérience. Le faisceau se retrouve alors focalisé sur cible par le biais d’une parabole.
Afin de mesurer la vitesse d’éjection de matière, deux sondes VH ont été position-
nées en face arrière des cibles (cf. Fig. 3.12). L’envol de matière a quant à lui été observé
par visualisation transverse. Grâce aux deux sondes VH, l’une positionnée normale-
ment et l’autre à 15° par rapport à l’axe du laser, il est possible de corréler les vitesses
des éventuels nuages de débris aux clichés obtenus par visualisation transverse. En re-
coupant ces divers résultats, les processus complexe d’endommagement peuvent ainsi
être étudiés aussi bien qualitativement que quantitativement. Pour clore cette partie,
plusieurs nuances de verre métallique ont été utilisées. Parmi les nuances retenues –
Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 – des échantillons plans
d’épaisseurs variables comprises entre 150 µm et 800 µm ont été façonnés à partir de
barreaux de verres métalliques massifs. Le protocole de mise en forme est décrit en
section 3.4.
3.3 Caractéristation post-mortem
Nous l’avons évoqué auparavant, les lasers offrent la possibilité – dans la majeure
partie des cas – de récupérer les échantillons après essais. Leur étude post-mortem a
pu se faire par le biais de divers instruments que nous proposons de passer en revue
dans cette section.
3.3.1 Microscope optique
Les premières observations suite aux campagnes de tirs se sont faites par micro-
scope. Le laboratoire dispose d’un Keyence (VHX5000) équipé de plusieurs objectifs
permettant des grossissements entre X20 à X200 et de X500 à X5000. Les images très
haute résolution peuvent y être directement post-traitées et analysées par algorithme
constructeur de traitement d’image. De plus, il offre la possibilité de réaliser de mesures
dimensionnelles non métrologiques. Il s’est révélé particulièrement utile pour estimer
les dimensions des cratères formés en face arrière, leurs morphologies macroscopiques
ainsi que pour mettre en évidence des mécanismes de rupture se produisant à plus
faible échelle.
3.3.2 Microscope électronique à balayage
Outil phare de l’étude à l’échelle microscopique, le microscope électronique à ba-
layage JEOL (7100F) de la plateforme SCANMAT (UMS 2001, Rennes, France) a été uti-
lisé pour étudier plus en détails les mécanismes d’endommagement dans les verres
métalliques en fonction de la composition de nos échantillons, des vitesses de défor-
mation et des niveaux de pression (cf. chapitre 6). Couplé à une sonde OXFORD (50
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mm2), des mesures de spectroscopie à rayons X à dispersion en énergie ont pu être
réalisées afin d’étudier des changements locaux de composition.
3.3.3 Profilomètre optique
Une caractérisation quantitative des faciès de rupture passe nécessairement par de
l’analyse de surface. Pour cette raison, nous avons eu recours à un profilomètre op-
tique confocal de la société ALTIMET. Contrairement aux profilomètres mécaniques,
qui sont constitués d’une pointe se déplaçant sur les surfaces à mesurer, celui-ci utilise
une lumière polychromatique qui une fois diffractée associe des plages de longueurs
d’ondes à différentes valeurs de profondeurs. La mesure finale correspond à la plage
de longueurs d’ondes de plus fortes intensités. Contrairement aux profilomètres méca-
niques, il évite toute détérioration de la surface liée au contact. Sa résolution spatiale
varie en fonction du pas de la mesure mais aussi de la sonde utilisée. À l’aide de cet
outil métrologique, les cratères entiers ont pu être cartographiés avec une résolution
de 1 µm x 1 µm . Le post-traitement de ces images 3D nous a notamment permis de
déterminer les profondeurs de cratère, leur rugosité et de mesurer les dimensions de
motifs précédemment observés par microscopique optique et électronique à balayage.
3.4 Mise en forme des échantillons
Le comportement fragile macroscopique des verres métalliques fait qu’ils sont sen-
sibles aux défauts de surface à partir desquels une rupture peut s’initier. Par consé-
quent, contrôler l’état de surface en faces avant et arrière des cibles apparaît comme
déterminant afin de pouvoir caractériser au mieux son comportement. En parallèle,
leurs dimensions doivent pouvoir respecter la règle empirique relative aux effets 2D.
Enfin, en fonction des caractéristiques lasers et des niveaux de pressions souhaités, les
ondes de choc sont sujettes ou non à de l’amortissement hydrodynamique en consé-
quence des temps de maintien et des distances parcourues. Pour tenir compte de ces
différentes contraintes, deux protocoles de mise en forme ont été développés pour nos
matériaux.
Dans les deux cas, les barreaux de verre métallique sont découpés en tranches à
l’aide d’une tronçonneuse MECATOME T210 fabriquée par la société PRESI. Les bar-
reaux sont dans un premier temps collés à l’aide d’une cire sur un support en alumi-
nium porté à une température de 100°C afin d’éviter toute modification de l’historique
de température de nos matériaux. Pour réaliser la découpe, un disque diamanté fut uti-
lisé. Les découpes sont effectuées à une vitesse de rotation de 3200 tr .mi n−1 avec une
avance de 0,1 mm−1s .
Une fois sous forme de pastilles, les échantillons furent collés par cire au centre
d’un polissoir. En périphérie du polissoir sont disposés trois petits plots en verre à vitre
plus épais que les tranches découpées, dans le but de définir un plan. S’en suit la pre-
mière phase, dite d’ébauche. Une face de référence est alors réalisée par polissage sur
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l’échantillon de verre métallique. Des disques de papier SiC de granulosités variant de
180 à 1200 sont utilisés afin d’aplanir au mieux la face de l’échantillon brute de dé-
coupe et ainsi obtenir un défaut de planéité inférieur à 10 µm. Celle-ci est contrôlée
au cours des opérations de mise en forme à l’aide d’un palpeur mécanique. Dès lors,
un travail plus précis sur la rugosité débute. Les disques de papier SiC sont remplacés
par des disques en tissus sur lesquels sont pulvérisés des solutions diamantées permet-
tant d’atteindre des niveaux de rugosité moyennes comprises entre 14µm et 9 µm. En
commençant par la granulosité la plus élevée, la face avant est progressivement polie
à différentes rugosités jusqu’à atteindre un aspect miroir. L’état de surface est contrôlé
au cours du processus de polissage à l’aide d’une binoculaire . Finalement, la rugosité
et la planéité de cette face sont mesurées par profilomètre optique confocal (cf. section
3.3.3). Si celles-ci se trouvent respectivement inférieures à 1 µm et 5 µm, l’échantillon
est décollé, sinon l’étape de polissage est reprise à partir de la granulosité de 9 µm.
Après avoir obtenu cette face de référence, l’échantillon est alors décollé puis passé
dans un bain d’éthanol soumis à des ultrasons pour éliminer tout résidu de cire. Dé-
bute alors l’étape de mise en forme de la deuxième face. C’est à cet instant que les deux
protocoles divergent l’un de l’autre. Le premier est très similaire aux étapes de mise en
forme de la face de référence. Il permet d’obtenir un échantillon plan à la cote désirée.
La seule différence réside dans la phase d’ébauche qui comporte une étape d’amincis-
sement afin d’atteindre l’épaisseur d’échantillon souhaitée moyennant une fine marge.
L’autre protocole concerne la réalisation d’encoches sur la face arrière de l’échantillon.
Nous l’avons vu, les mesures de la célérité de l’onde de choc reposent toutes sur
la mesure du temps de transport de l’onde pour une distance donnée. À partir de ce
constat, un assemblage adaptable à la tronçonneuse MECATOME T210 a été conçu afin
de pouvoir réaliser des encoches de profondeur « contrôlée » sur des échantillons de
faibles diamètres (<10 mm). Ce type de tronçonneuse ne disposant pas d’une préci-
sion en positionnement vertical suffisante – de l’ordre d’une dizaine de micromètre –
un dispositif spécifique a donc dû être réalisé pour l’occasion. Sur la figure 3.13 est re-
présentée une vue en trois dimensions de l’assemblage.
Dans un premier temps, une ébauche de la face non polie est réalisée afin d’obtenir
un défaut de planéité inférieur à 10 µm. Ensuite, la face de référence de l’échantillon
est positionnée face cachée dans le V de centrage – solidarisé à la plaquette orange par
vis – sur lequel l’échantillon est collé par cire chauffée. L’échantillon, le V de centrage et
la plaquette orange sont ensuite vissés sur un assemblage composé de deux équerres
à 90° reliées entre elle par une platine micro-contrôle. Cette dernière autorise un dé-
placement vertical micrométrique de l’équerre noire sur laquelle est fixé l’échantillon.
Enfin, le tout est rendu solidaire du bâti de la tronçonneuse par la semelle bleue.
Pour réaliser des encoches suffisamment larges, le disque de tronçonnage est rem-
placé par une meule diamantée d’épaisseur 2 millimètres. Le support d’usinage de la
figure 3.13 est ensuite rapproché de l’outil. Pour contrôler la profondeur de passe, un
circuit électrique ouvert composé d’une LED est fixé d’une part sur l’échantillon et
80 Chapitre 3. Moyens expérimentaux
FIGURE 3.13 – Système développé pour la réalisation d’encoches sur des échantillons de verre métal-
lique.
d’autre part sur la meule diamantée. La mise en contact de la meule et de l’échantillon
est alors communiquée par le signal lumineux émis par la LED. Dès lors, une référence
est établie à partir de laquelle il est possible de définir une profondeur de passe de l’ou-
til. Après avoir usiné ces marches, l’échantillon est décollé de la plaquette orange et
positionné une nouvelle fois sur un polissoir de verre. La profondeur de l’encoche est
alors adaptée à des dimensions limitant au mieux les effets d’amortissement hydrody-
namique (<20 µm) par polissage de la partie non usinée. Enfin, celle-ci subit des étapes
de polissages identiques à celles suivies pour l’obtention de la face de référence dans le
but d’obtenir comme précédemment une rugosité inférieure au micromètre.
Pour clore la préparation des échantillons, un film d’aluminium est déposé dans
certains cas sur une face de l’échantillon. Ce dépôt, réalisé dans une enceinte sous vide
par évaporation d’un fil d’aluminium dans une nacelle en tungstène soumise à un fort
courant (>50 A), servira à déterminer par simulation le chargement mécanique résul-
tant de l’interaction laser-matière avec l’aluminium.
3.5 Synthèse
À travers ce chapitre, nous avons pu préciser l’approche expérimentale suivie pour
étudier à la fois la propagation des ondes de choc et les processus d’endommagement
dans les verres métalliques.
En effet, à partir d’instruments de mesure installés dans l’environnement proche de
la cible, nous avons vu qu’il était possible d’accéder à certains états de la matière nous
renseignant sur le comportement dynamiques des matériaux.
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Par ailleurs, nous avons souligné l’intérêt d’avoir recours à différents types de char-
gement laser pour étudier et caractériser nos matériaux. Cela s’est traduit par la pré-
sentation de deux installations laser sur lesquelles nous avons réalisé tous nos essais.
Enfin, nous avons passé en revue plusieurs diagnostics de caractérisation de sur-
face. Ces outils beaucoup plus conventionnels se sont révélés être de puissants alliés
sur lesquels nous avons pu nous appuyer pour étudier les processus d’endommage-
ment et de rupture sous choc de nos verres métalliques.
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Chapitre 4
Équation d’état des verres métalliques :
résultats expérimentaux
« La véritable supériorité de l’homme, ce n’est pas de dominer, de vaincre la nature. C’est, pour
le penseur, de la comprendre, de faire tenir l’univers immense dans le microcosme de son
cerveau. C’est, pour l’homme d’action, de garder une âme sereine devant la révolte de la
matière, c’est de lui dire : « Me détruire, soit ! m’émouvoir, jamais ! » »
| Jules Verne (1869), Vingt mille lieues sous les mers.
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Lors des chapitres précédents, nous avons tâché de spécifier le cadre scientifique
théorique et expérimental dans lequel s’inscrivent nos travaux. Pour l’heure, nous voici
enfin arrivé dans l’antre où reposent l’ensemble de nos résultats expérimentaux rela-
tifs à l’équation d’état de nos matériaux. Dans un premier temps, il sera question de la
courbe d’Hugoniot de nos verres métalliques et de leur cohérence vis-à-vis des condi-
tions expérimentales et des données bibliographiques. Dans un second temps, nous
présenterons les données obtenues sous rampe de compression quasi-isentropique.
Le chapitre s’achèvera sur une comparaison et une discussion des résultats obtenus
par ces deux méthodes.
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4.1 Approche du comportement sous choc des solides
Au cours du chapitre 2, nous avons introduit la notion d’onde dite « de choc », en
la définissant comme discontinuité en pression. En raison du phénomène d’ablation,
celle-ci se retrouve nécessairement suivie d’un faisceau d’ondes de détentes qui ra-
mène progressivement la pression à l’état initial. Pour décrire phénoménologiquement
sa formation et sa propagation, nous avions alors pris l’exemple d’un fluide compres-
sible parfait monodimensionnel dont la résistance au cisaillement est nulle. Appliquée
aux matériaux solides, cette vision est particulièrement vraie dès lors que « l’amplitude
de l’onde de contrainte excède tellement la résistance à l’écoulement dynamique que
le cisaillement peut être négligé » comme le souligne A. Meyers [110]. Autrement dit,
pour des niveaux de pressions suffisamment élevées le comportement d’un solide peut
s’apparenter à celui d’un fluide. L’inconvénient avec cette description, est son omission
à l’égard de l’élasto-plasticité des matériaux solides, soit leur résistance au cisaillement
pour des pressions plus faibles. Pour l’y inclure, repartons de l’expression de la conser-
vation de la quantité d’énergie interne dans un solide :
ρ
∂e
∂t
=σ : ε̇+ r −di v(−→q ) (4.1)
Avec ρ la masse volumique, e l’energie interne, σ le tenseur des contraintes, ε̇ le
tenseur des taux de déformation, r production de chaleur volumique, −→q flux de cha-
leur surfacique. Or nous avons vu qu’une onde de choc était une transformation adia-
batique non-réversible. En faisant abstraction de la production de chaleur et de son
transfert, l’équation (4.1) se simplifie telle que :
ρ
∂e
∂t
=σ : ε̇ (4.2)
Si l’on se place maintenant dans le cas d’un cas de déformation uniaxiale selon x,
alors les tenseurs des contraintes σ et déformations ε s’écrivent dans (−→ex ,−→ey ,−→ez ) :
σ=


σxx 0 0
0 σy y 0
0 0 σzz


(−→ex ,−→ey ,−→ez )
(4.3)
ε=


εxx 0 0
0 0 0
0 0 0


(−→ex ,−→ey ,−→ez )
(4.4)
Avec σy y = σzz . Le tenseur des contraintes peut ensuite être décomposé en une
partie sphérique, associée au caractère hydrodynamique (pression), et une partie dé-
viatorique, relative au cisaillement. Il peut alors s’écrire :
σ=−P I +S ⇔σ=−P


1 0 0
0 1 0
0 0 1


(−→ex ,−→ey ,−→ez )
+


Sxx 0 0
0 Sy y 0
0 0 Szz


(−→ex ,−→ey ,−→ez )
(4.5)
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Avec cette décomposition, il est alors possible d’écrire le terme de droite de l’équa-
tion (4.2) comme suit :
σ : ε̇=σxx ε̇xx =−P ε̇xx +Sxx ε̇xx (4.6)
⇔σ : ε̇=
−P
v
∂v
∂t
+Sxx ε̇xx (4.7)
A partir de cette dernière expression, il devient possible de décomposer le calcul de
la conservation d’énergie interne du solide sous la forme d’une somme de deux termes
correspondant respectivement à l’écoulement d’un fluide et à sa résistance non nulle
au cisaillement :
ρ
∂e
∂t
= ρ
∂e f lui de
∂t
+
∂eci sai l lement
∂t
(4.8)
Où
ρ
∂e f lui de
∂t
=
−P
v
∂v
∂t
(4.9)
Et
ρ
∂eci sai l lement
∂t
= Sxx ε̇xx (4.10)
En d’autres termes, une partie correspondra à la composante hydrodynamique du
solide et l’autre à sa loi de comportement. La résolution de la partie hydrodynamique
se fera par un système d’équations composé des relations de Rankine-Hugoniot (cf.
chapitre 2 section 2.2.1) et d’une équation d’état. La partie liée au comportement est
calculée postérieurement à la propagation des ondes par l’utilisation de différents mo-
dèles d’élasto-plasticité. Pour ce qui est de la propagation des ondes de choc dans les
verres métalliques, il n’existe que peu d’informations sur leurs équations d’état (cf. cha-
pitre 2 section 2.3). Concernant la loi de comportement, nous avons vu dans le chapitre
1 section 1.5 qu’il existe un certain nombre de données relatives à leur comportement
élasto-plastique. Comme il est souvent de coutume dans le domaine des chocs, il est
tout à fait envisageable de s’inspirer de leur comportement en statique pour modéli-
ser le déviateur des contraintes S. Pour cette raison, il est primordial de résoudre dans
un premier temps la propagation des ondes dans nos matériaux avant de complexifier
la modélisation de leur réponse dynamique par l’introduction d’une loi de comporte-
ment. Dans ce qui suit, nous tâcherons d’exposer les différents travaux entrepris afin
d’établir l’équation d’état de notre verre métallique Z rCu Al .
4.2 Polaires de choc des verres métalliques ZrCuAl
La construction des polaires de choc D −u et P −u renseignera sur une partie des
états atteignables sous choc. À partir de celles-ci, il sera ensuite possible de développer
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plusieurs modèles d’équations d’état dont l’objectif sera de reproduire, le plus fidèle-
ment et avec le plus de sens physique possible, les résultats expérimentaux tout en y
incluant tous les états thermodynamiques de nos verres.
4.2.1 Méthode de construction des polaires
Pour établir les polaires de choc de notre matériau, nous avons suivi une démarche
similaire à celles de Togo et al [147] et Martin et al [105]. À savoir, la vitesse matérielle
u est calculée à l’aide de l’approximation de surface libre 1. La célérité du choc D est
quant à elle calculée à partir de la durée de traversée entre l’arrivée du laser sur cible et
l’instant du débouché du choc en face arrière. La pression est ensuite déduite à partir
de la résolution des relations de Rankine-Hugoniot (cf. chapitre 2, relations 2.10 à 2.12).
En usant de deux taches focales de diamètres différents, tout en faisant varier l’éner-
gie entre tirs, nous avons pu mesurer des vitesses de surface libre comprises entre
1,2 km.s−1 et 4 km.s−1 ainsi que des célérités d’ondes de choc comprises entre 4,3
km.s−1 et 8,5 km.s−1. Au total, huit tirs ont été réalisés sur Z r 60Cu30 Al 10 et trois sur
Z r 50Cu40 Al 10. L’ensemble des tirs réalisés au cours de cette campagne sont récapitu-
lés dans le tableau 4.1. Dans ce cas de figure, nous avons supposé l’hypothèse de l’adia-
batique unique comme valide. Les polaires D −u et P −u sont illustrées en figures 4.1
(a) et 4.1 (b). Sur celles-ci sont aussi représentées les données recueillis par Togo et al
[147], Martin et al [105] et Xi et al [159] sur lesquelles nous baserons notre analyse.
TABLE 4.1 – Récapitulatif des tirs de choc laser effectués en configuration 15 ns sur la chaîne laser
LULI2000. (∗) Durée de balayage de la STREAK de 20 ns. (†) Durée de balayage de la STREAK de 50 ns.
Tir Composition Flux uSL D P
[T W .cm−2] [km.s−1] [km.s−1] [GPa]
L17-039(∗) Z r 60Cu30 Al 10 4,67 2,75 ± 0,10 6,04 ± 0,26 54,7 ± 7,8
L17-041(∗) Z r 60Cu30 Al 10 5,26 2,30 ± 0,10 5,89 ± 0,29 44,6 ± 6,7
L17-043(†) Z r 60Cu30 Al 10 5,87 4,10 ± 0,10 8,68 ± 0,79 117,1 ± 22,4
L17-044(†) Z r 60Cu30 Al 10 2,42 1,75 ± 0,10 5,70 ± 0,48 32,8 ± 6,1
L17-045(†) Z r 60Cu30 Al 10 3,59 2,30 ± 0,10 5,86 ± 0,46 44,3 ± 7,9
L17-046(†) Z r 60Cu30 Al 10 1,43 1,30 ± 0,10 4,30 ± 0,27 18,4 ± 3,0
L17-047(†) Z r 60Cu30 Al 10 1,11 1,50 ± 0,10 5,20 ± 0,30 25,7 ± 4,1
L17-059(†) Z r 50Cu40 Al 10 5,17 3,40 ± 0,10 5,54 ± 0,43 43,8 ± 7,8
L17-061(†) Z r 50Cu40 Al 10 2,38 1,50 ± 0,10 2,90 ± 0,16 14,1 ± 2,2
L17-063(†) Z r 60Cu30 Al 10 7,56 3,40 ± 0,10 6,77 ± 0,39 75,7 ± 11,9
L17-065(†) Z r 50Cu40 Al 10 7,09 3,50 ± 0,10 7,10 ± 0,62 81,5 ± 15,3
1. Où l’isentrope est considérée comme la courbe symétrique de l’Hugoniot dans le plan P −u.
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FIGURE 4.1 – (a) Polaire de choc illustrant l’évolution de la célérité du choc D en fonction de la vitesse
matérielle u. (b) Polaire de choc dans le plan pression-vitesse matérielle. Les résultats de la campagne
LULI2000 sur Z r 50Cu40 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 sont représentés respectivement par les points en bleus
clair et foncé. Aux côtés de nos résultats sont tracés les données issues des études de Togo et al [147]
(triangle rouge), de Martin et al [105] (carré jaune) et de Xi et al [159] (triangle blanc).
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4.2.2 Polaire D−u
Dans cette section, nous nous concentrerons sur l’analyse de la polaire D −u illus-
trée en figure 4.1 (a).
Dans un premier temps, la célérité du choc D croît de manière prononcée entre
4,3 km.s−1 et 5,5 km.s−1, entraînant une variation de la vitesse matérielle u entre 0,6
km.s−1 et 0,9 km.s−1. Ensuite, ce taux de variation se réduit quand u est comprise entre
0,9 km.s−1 et 1,3 km.s−1, où la célérité de l’onde de choc semble tendre lentement vers
6 km.s−1. Enfin, au-delà, une forte variation de la vitesse matérielle et de la célérité du
choc est de nouveau observée. Nonobstant le peu de tirs sur Z r 50Cu40 Al 10, deux tirs
sur trois – effectués dans des conditions de chargement très similaires – procurent des
résultats très proches de la tendance décrite par les tirs sur Z r 60Cu30 Al 10. À ce niveau
de l’étude, il est donc raisonnable de supposer, au regard des barres d’erreurs, que l’ef-
fet de la composition sur la propagation des ondes n’est pas significatif.
Au final, nos résultats semblent révéler l’existence de trois régimes de vitesses, que
nous nommerons respectivement R2, R3 et R4 selon leur ordre d’apparition avec l’aug-
mentation de la vitesse matérielle. Le terme R1 est attribué au régime élastique bien
qu’il soit absent de l’étude présente. La présence de ces régimes tend à pencher en fa-
veur des conclusions tirées par Togo et al [147] et Martin et al [105] en contredisant du
même temps celles de Xi et al [159] (cf. chapitre 2 section 2.3). En analysant leurs résul-
tats, Xi et al s’opposèrent aux dires de Togo et al et Martin et al en concluant qu’aucune
transition de phase ne se produisait sous choc.
Cependant, en examinant plus précisément leurs résultats et en les mettant en pa-
rallèle des nôtres, il semblerait que leurs données ne soient en aucun cas en contradic-
toires. Bien que les données de Xi et al suggèrent une croissance linéaire de la célérité du
choc au-delà d’une vitesse matérielle de 0,5 km.s−1, certaines données sont absentes
sur la plage de vitesses matérielles comprises entre 0,75 km.s−1 et 1,5 km.s−1, là où une
transition de régime semble s’opérer. Il apparaît donc délicat de stipuler un avis aussi
catégorique à partir de leurs données.
Quantitativement, il apparaît que nos trois régimes de vitesses se manifestent pour
des seuils de vitesses matérielles distincts. Le régime R2, correspondant aux études de
Togo et al et Martin et al, se produit pour des vitesses matérielles comprises entre 0,25
km.s−1 et 0,5-0,6 km.s−1, soit approximativement 0,3 km.s−1 avant le nôtre. Malgré
cette différence, la célérité du choc D semble varier de façon similaire dans les trois
cas. Le régime R3, assimilable à un régime plateau où la célérité D n’évolue guère, est
quant à lui beaucoup plus long dans leurs études. Il apparaît pour des vitesses maté-
rielles plus faibles – autour de 0,5 km.s−1 et 0,6 km.s−1 – et s’étend jusqu’à 1,2 km.s−1
pour la nuance de Togo et al, et 1,7 km.s−1 pour celle de Martin et al. Le niveau de ce
plateau, i.e. le niveau de célérité D , est à première vue dépendant de la composition. En
s’attardant sur les barres d’erreurs, cette dépendance à la composition ne semble pas
aussi évidente. Même si les barres d’erreurs viennent à manquer dans l’étude de Togo
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et al, nos résultats sont clairement situés à mi-chemin entre les leurs. Se pose alors la
question de savoir si la composition joue un rôle significatif sur la célérité du choc ou
bien uniquement sur les seuils d’apparition et la durée des régimes. Concernant le der-
nier régime R4, la comparaison de nos résultats avec ceux de Martin et al soulève bien
moins de questions sur ce dernier point. En effet, une nette différence est observable
à hauts flux, bien que nos barres d’erreurs soient assez larges. L’effet de la composition
du système est ici bien marqué et pourrait se révéler particulièrement intéressant pour
les applications visées.
Il convient de distinguer l’effet de la composition au sein d’un même système, de
celui entre système. Comme l’illustrent les deux points obtenus sur Z r 60Cu30 Al 10 et
Z r 50Cu40 Al 10 autour de 1,75 km.s−1, les célérités de choc obtenues sont très proches
l’une de l’autre. Cette observation tend à suggérer qu’au sein de ce même système la
variation de la fraction volumique de certains composants n’a pas d’influence notable
à haut flux. Au contraire, en modifiant le système, la célérité du choc peut varier gran-
dement, comme illustré par le point de Martin et al autour de 1,75 km.s−1. Ce constat
est à rapprocher des observations précédentes faites sur les régimes R2 et R3 concer-
nant la variation de D , où nous avions constaté que celle-ci était quasi-identique quelle
que soit la composition du système.
Résumons :
• La composition au sein d’un système n’induit pas de modifications significatives
dans la propagation d’ondes de choc dans les régimes R2, R3 et R4.
• Les différences de compositions entre système occasionnent l’apparition de ré-
gimes similaires à des seuils et plages distincts.
• L’effet de composition entre système n’engendre pas de modification dans la
variation de la célérité du choc dans les régimes R2 et R3.
• Une dépendance à la composition d’un système se fait ressentir dès l’apparition
du régime R4, notamment sur la variation de la vitesse du choc D .
Enfin, nous n’avons pas évoqué le premier régime R1 s’étalant entre 0 et 0,25 km.s−1
dans les études de Togo et al et Martin et al. Après calcul de la limite élastique de l’Hu-
goniot, ils ont déduit que le régime R1 s’assimilait au domaine élastique du matériau.
Cette limite a été estimée autour des 5 GPa pour Togo et al à 7 GPa pour Martin et al.
Ne disposant pas de données sous choc dans ce régime, nous ne pouvons étendre à ce
régime la discussion précédente sur l’effet de composition. Passons donc à la suite afin
d’estimer les seuils d’apparition des régimes R2, R3 et R4.
4.2.3 Polaire P−u
Dans ce plan, nous retrouvons les trois régimes R2, R3 et R4 précédemment identi-
fiés dans le plan D −u, bien que le passage d’un régime à l’autre soit bien moins mar-
qué. En combinant ces deux polaires, il est possible d’identifier les seuils de pression
pour lesquels ces régimes se manifestent. Ainsi, le régime R2 apparaît aux alentours
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de 17 GPa et s’étend jusqu’à 32 GPa. Le plateau décrivant le régime R3 est pour sa
part compris entre 32-53 GPa. Au-dessus, il s’agirait du régime R4. Au regard des barres
d’erreurs, une première approximation consisterait à considérer une évolution polyno-
miale du second degré de la pression avec la vitesse matérielle, similaire aux polaires
de choc P−u généralement obtenues pour une phase donnée. C’est d’ailleurs certaine-
ment l’approche à adopter pour développer un premier modèle d’équation d’état afin
de réaliser de premières simulations visant à restituer les données expérimentales.
Quoi qu’il en soit, la pente de la polaire des ternaires ZrCuAl se révèle légèrement
plus raide aux barres d’incertitudes près que celles rapportées dans la littérature, et
plus précisément dans R4. D’ailleurs, il est surprenant d’observer un écart si consé-
quent entre notre polaire et celle de Togo et non pas celle de Martin. Sa composition
diffère en effet très peu de celles de cette étude. En dépit du manque de barres d’incer-
titudes, l’ajout de 5 % de nickel semble occasionner une modification significative de
la propagation des ondes au-delà de 14 GPa. Ce nouveau constat abonde une nouvelle
fois dans le sens des hypothèses que nous avions formulé (cf. section 4.2.2, à savoir que
l’effet de composition se fait ressentir entre les systèmes et non au sein d’un même sys-
tème. Cependant, nous avions aussi pu observer que pour ce régime, les différences de
vitesses du choc entre systèmes ne variaient que peu. Seules leurs variations divergent.
Pour tenter d’expliquer ces phénomènes, Martin et al ont supposé que le régime
R2 correspond à un régime de plasticité à basse pression. Celui-ci a été identifié de par
les signaux VISAR, ceux-ci révélant un dédoublement du front de choc (cf. Fig. 4.2). Ce
phénomène est observé au passage de la transition élasto-plastique qui entraîne une
instabilité dans le front de choc. En conséquence, un précurseur élastique se propa-
geant à la célérité des ondes élastiques est généré avant d’être suivi par un choc plas-
tique. En se focalisant sur les signaux vert (0675) et rouge (0701), l’on peut distinguer
que la vitesse de surface libre décroît après le débouché du précurseur élastique et ce-
lui de la composante plastique. Cette décroissance a été attribuée par Turneaure et al
[151] et Martin et al [105] à l’adoucissement observé en quasi-statique dans les verres
métalliques suivant le passage de la limite élastique. La présence de cet adoucissement,
censé modifier la vitesse du choc, n’est toutefois pas révélée par les polaires D −u ou
P −u de ces deux auteurs. À la fin de ce régime R2, ces deux équipes de recherche ont
supposé qu’une transition de phase s’opérait, avant de laisser place à un nouveau ré-
gime de plasticité haute pression (R4).
4.2.4 Origines et natures des régimes de vitesses
Après impacts, des morceaux de cibles ont pu être récupéré par Togo et al. Ils ont
alors réalisé des mesures de diffraction par les rayons X très localement focalisées.
L’analyse des signaux (cf. Fig. 4.3) n’a montré aucun signe de cristallisation quelle que
soit la pression de choc, et en particulier au-dessus de 14 GPa, où la présence du pla-
teau R3 est supposée s’expliquer par un phénomène de transition de phase. En fai-
sant le postulat qu’il s’agisse effectivement d’un changement de phase, plusieurs hy-
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FIGURE 4.2 – Vitesses de surface libre mesurées après impacts de plaques sur du verre métallique
Z r 57N b5Cu15,4Ni 12,6 Al 10 d’après Martin et al [105]. Les profils de vitesses ont été obtenus pour divers
niveaux de chargement. Les profils vert (0675) et rouge (0701) illustrent l’instabilité d’un choc lié au pas-
sage de la transition élasto-plastique générant un dédoublement du front de choc en un précurseur élas-
tique et un front de choc plastique.
pothèses peuvent alors être envisagées. Avant de les présenter, il est important de faire
un bref point sur la notion de température. Jusqu’à présent nous avons principalement
évoqué la température dans le cas de la plasticité des verres métalliques. Comme expli-
qué au chapitre 2, le passage d’une onde de choc entraîne une discontinuité en pression
qui se répercutera sur les autres paramètres thermodynamiques, telle la température.
Pour connaître les états de la matière atteints sous choc il est alors nécessaire de se ré-
férer à la courbe d’Hugoniot, mais aussi au diagramme de phase pression-température
du matériau étudié. Le seul souci, c’est que nous n’en disposons pas ! De ce fait, nous
sommes contraints de limiter notre réflexion à des considérations phénoménologiques
sur la température de fusion sous choc de notre ternaire Z rCu Al et la température in-
duite par le choc.
Dans ce qui suit nous distinguons deux cas de figure : le cas où la température
de fusion sous choc est dépassée (Tchoc > T f usi onchoc ), et celui où l’élévation de la
température induite par le choc reste inférieure à la température de fusion sous choc
(Tchoc < T f usi onchoc ).
Dans le premier cas où Tchoc > T f usi onchoc , le passage du choc entraîne la fusion de
notre verre. De ce fait, deux scénarios peuvent être envisagés :
• Le passage du faisceau de détente entraîne une trempe.
• La diminution de température n’est pas suffisamment rapide pour engendrer
une trempe. Dans ce cas, le temps de maintien permet d’initier une germination
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de cristaux.
Dans le deuxième cas où Tchoc < T f usi onchoc , le passage du choc permet d’atteindre
des conditions suffisantes de cristallisation. Ainsi deux scénarios peuvent aussi être
proposés :
• La détente isentropique permet de conserver cette structure cristalline.
• Le niveau de pression du choc permet d’atteindre un niveau d’entropie permet-
tant la formation d’un verre diaplectique en détente.
FIGURE 4.3 – Signaux post-mortem de diffraction par les rayons X focalisés sur une surface micromé-
trique d’échantillons de verre métallique Z r 55Cu30 Al 10Ni 5 choqués à différentes pressions. Ces signaux
sont comparés au signal de référence du spécimen non testé [147].
Si Tchoc > T f usi onchoc , la température induite par le passage du choc sera amenée
à décroître dès l’apparition du faisceau de détentes. La forme de celle-ci dépend de
son étalement spatial et temporel. Ainsi, nous pouvons envisager la situation où une
fois à l’état liquide, le passage des ondes de détente entraînera une diminution rapide
de la température assimilable à une trempe. Le matériau à l’état liquide se retrouvera
de nouveau figé dans un état hors équilibre suivant une structure désordonnée. L’état
amorphe alors atteint pourra aussi bien être similaire à celui de départ ou bien plus
condensé. En effet, certains auteurs ont rapporté l’existence de deux types de structure
amorphe pour des verres métalliques base cérium [12], [32] et pour du verre de silice
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[51]. En réalisant des essais de compression quasi-statique et dynamique, ils ont distin-
gué par diffraction des rayons X l’existence d’une phase amorphe de basse compacité –
Low Density Amorphous (LDA) – d’une phase amorphe plus compacte – High Density
Amorphous (HDA). Cette dernière a notamment été constatée dans le verre de silice
post-détente. A ce stade de notre étude, il est alors raisonnable de supputer qu’un tel
scénario de transition de phase amorphe à amorphe puisse se produire.
Une autre possibilité, reviendrait au contraire à supposer que le faisceau de détente
n’engendre pas une diminution suffisante de la température pour figer la matière dans
un état amorphe. Dans de telles circonstances, nous assisterions à des prémices de
cristallisation. Or, Togo et al ont effectué des mesures de diffraction par les rayons X
focalisés sur des morceaux d’échantillons récupérés post-choc. Les signaux recueillis
sont illustrés en figure 4.3. En analysant ceux-ci, aucune signature caractéristique de
la formation de structures cristalline n’a été constatée. Dans leur article, la résolution
spatiale de la sonde n’est malheureusement pas mentionnée. Par conséquent, il est tout
à fait possible d’émettre des doutes quant à la capacité de l’instrument employé à dé-
tecter des structures cristallines de très petites tailles – type nano cristaux. Bien que le
faisceau de détente n’entraîne pas de trempe, son passage n’en reste pas pour le moins
bref. En fonction du temps caractéristique de germination des cristaux aux conditions
de pression et température concernées, il serait alors tout à fait possible d’assister à un
début de cristallisation. À cause de la brièveté du faisceau de détentes, le processus de
cristallisation – se faisant par diffusion à partir des premiers germes formés – n’aurait
alors pas disposé de suffisamment de temps pour que des réseaux cristallins puissent
se former.
Si Tchoc < T f usi onchoc , la température induite par le choc peut permettre le passage
de la température de transition vitreuse et celle de la température de cristallisation.
D’après la théorie des chocs, le chemin thermodynamique suivi par la matière en dé-
tente est celui d’une isentrope. En supposant une élévation de pression et de tempéra-
ture suffisante à l’apparition d’une transition de phase d’un état amorphe vers un état
cristallin, la matière cherchant en tout temps à se retrouver dans une forme minimi-
sant son niveau d’énergie, alors la transformation isentropique induite par le faisceau
de détente permettrait de conserver entièrement ou partiellement la structure engen-
drée par le choc. Ainsi, les échantillons récupérés présenteraient une structure cristal-
line post-détente. Cependant, comme illustré en figure 4.3, il semblerait peu probable
que des réseaux cristallins aient pu se former lors du passage de R2 à R3, à moins qu’il
ne s’agisse de formations nano cristallines. En ce qui concerne R4, aucune donnée n’est
disponible sur le sujet que cela soit dans littérature ou bien dans notre étude. La ques-
tion reste donc entière concernant ce régime.
Enfin la dernière hypothèse se rapporte à la formation d’un verre diaplectique en
détente. La formation de ce type de verre ne requiert pas le passage par l’état liquide. Il
est obtenu par friction à haute pression, par exemple suite à des impacts météoritiques
[45]. De récents travaux de Gleason et al [51] ont été menés sur du verre de silice cho-
qué par laser. Pour suivre l’évolution de la structure au cours de compression et de la
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détente, les essais ont été réalisés sur une ligne de diffraction par les rayons X au Linac
Coherent Light Source (LCLS). Ainsi, ils ont observé que durant la compression la silice
se transformait en stishovite – une phase cristalline de la silice obtenue à haute pression
– avant de se transformer progressivement au cours de la détente en phase amorphe
hautement compacte (HDA). Ils alors ont pu constater que pour une pression de choc
de 19 GPa, le niveau d’entropie associée atteignait un état entropique similaire à celui
du quartz choqué à 30 GPa. Or, c’est à partir de ce seuil que des verres diaplectiques
peuvent se former en détente dans le quartz. Bien que la formation de ce type de verre
n’ait été mise en évidence, a priori, que pour des verres d’oxyde, il n’est pas impossible
qu’un processus similaire puisse se produire dans nos verres. Par conséquent, les chan-
gements de régimes observés dans nos verres correspondraient à des transitions vers
des phases cristallines obtenues uniquement lors de la compression.
Pour éprouver chacun des scénarios énoncés, il serait nécessaire de sonder le voi-
sinage atomique avant, pendant et après essais pour lever le voile sur les origines ato-
miques de ces régimes. Expérimentalement, le suivi de la structure du voisinage ato-
mique peut notamment se faire par des méthodes de spectroscopie d’absorption des
rayons X telles que par XANES ou EXAFS. Le couplage de ces techniques d’absorption à
des essais de choc laser offrirait la posibilité d’identification de la nature de ces régimes.
La réalisation d’une campagne couplant ces deux techniques fait partie des perspec-
tives de ce travail.
4.2.5 Validité du chargement
Si la célérité du choc et la vitesse matérielle peuvent être obtenues expérimentale-
ment sans trop de difficultés, il en est autrement pour la pression. En effet, l’estima-
tion de celle-ci se révèle beaucoup plus délicate. Nous avons soulevé dans le chapitre
2 les limites que pouvaient soulever l’utilisation de l’approximation de la surface libre
et de l’adiabatique unique. En particulier au sujet des possibles transitions de phase
pouvant s’opérer sous choc. En supposant que notre cas nous soyons en présence de
phénomènes similaire, alors les pressions que nous avons déduites de nos mesures de
vélocimétrie par les relations de Rankine-Hugoniot deviennent contestables.
Pour cette raison, d’autres approches ont été envisagées pour calculer la pression
en face arrière. La première consiste à utiliser des lois empiriques d’interaction laser-
matière permettant de remonter à une pression de chargement. L’autre concerne des
simulations d’interaction laser-matière fournissant un niveau de pression d’ablation en
face avant. Dans les deux cas, nous supposerons que la pression en face arrière corres-
pond à la pression de chargement du fait que nos échantillons aient été dimensionnés
pour éviter l’effet de l’amortissement hydrodynamique.
Pour confronter toutes ces approches, nous avons repris la figure 2.4 du chapitre
2 en y incorporant les pressions calculées par Rankine-Hugoniot pour les cibles en
Z r 50Cu40 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10. Celle-ci est illustrée en figure 4.4. La relation de Fab-
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bro sur aluminium est tracée en rouge, celle de Grün sur aluminium en violet et celle
de Phipps sur aluminium en cyan discontinu. La loi de B. Aubert développée numéri-
quement à partir des tirs de calibration sur aluminium est tracée en magenta et l’appli-
cation de sa loi au cuivre est représentée en orange. Les erreurs de ces deux méthodes
sont illustrées par les zones magenta et orange. En réalisant un fit des données expé-
rimentales par une loi de puissance, il est alors possible d’exprimer l’évolution de la
pression induite par le choc en fonction de l’intensité maximale telle que :
P f ar = Pabl = 18,15.IL
0,74 (4.11)
Où P f ar décrit la pression en face arrière en GPa, Pabl la pression d’ablation en
GPa et IL l’intensité maximale en T W .cm−2.
FIGURE 4.4 – Évolution de la pression de choc sur verres métalliques calculée en face arrière à partir
des relations de Rankine-Hugoniot (points bleus), comparée aux pressions d’ablation prédites par les
modèles de Fabbro (rouge), Grün (violet), Phipps (bleu discontinu) et Aubert (magenta) sur aluminium
et d’Aubert sur cuivre (orange).
En premier aperçu, la pression calculée par Rankine-Hugoniot suit une évolution
similaire à celles des autres méthodes. Cependant, de grandes différences sont obser-
vables au niveau des ordres de grandeurs des pressions prédites par chacun des mo-
dèles. En effet, les modèles de Fabbro, Grün et Phipps sont censées prédire les pressions
d’ablation résultant de l’interaction laser-matière sur aluminium. Au cours du chapitre
2, nous avions déjà constaté que l’absorption laser liée à la nature de l’atome influen-
çait le niveau de pression d’ablation. Plus précisément, nous avions constaté d’après
la relation de Phipps que l’augmentation de la masse atomique entrainait une diminu-
tion du rapport A
7/16
Z 9/16
et donc de la pression d’ablation. En se basant sur la composition
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du Z r 50Cu40 Al 10, le rapport
A7/16
Z 9/16
est environ égal à 0,623 alors qu’il est de 0,749 pour
l’aluminium. Il n’est donc pas étonnant d’observer un écart si important entre les va-
leurs calculées par Rankine-Hugoniot et ces trois relations.
La loi de B. Aubert appliquée au cuivre vient corroborer ce dernier constat. D’après
la figure 4.4, celle-ci prédit des pressions d’ablation les plus proches des données de
Rankine-Hugoniot. D’ailleurs, si l’on reprend l’expression de la loi Aubert 2.5 sur alu-
minium en l’exprimant cette fois-ci en fonction de l’intensité laser IL2 exprimée en
T W .cm−2 et non plus l’intensité IL en GW .cm−2, il vient :
Pabl Al = 0,063.IL
0,85 ⇔ Pabl Al = 22,35.IL2
0,85 (4.12)
Or, nous avions vu que les pressions maximales prédites par ESTHER après simula-
tions sur cuivre était en moyenne 20 % plus faibles que sur aluminium. En retranchant
ces 20 %, la variation de pression d’ablation en fonction de l’intensité laser sur cuivre
peut s’exprimer telle que :
PablCu = 0,8.Pabl Al = 17,88.IL2
0,85 (4.13)
Nous retrouvons alors une expression très proche de la relation (4.11) issue de l’in-
terpolation effectuée sur les données de Rankine-Hugoniot. En conséquence, la loi de
pression développée par B. Aubert sur aluminium adaptée au cuivre nous fournit un
ordre de grandeur de pression d’ablation cohérent avec celui fournit par les relations
de Rankine-Hugoniot. Les doutes que nous émettions quant à la validité des pressions
obtenues par Rankine-Hugoniot se dissipent donc en partie.
4.3 Compression quasi-isentropique
La formation d’une rampe de compression quasi-isentropique par laser peut se
faire par deux approches différentes : via la technique dite du réservoir ou bien par
la pression d’ablation. Celles-ci peuvent être soit en attaque directe soit indirecte. Sans
rentrer dans les détails de la technique du réservoir, il faut retenir qu’elle consiste à gé-
nérer une puissante onde de choc dans un premier étage de matière situé en amont
de la cible à une certaine distance, de sorte que celui-ci se transforme en plasma. Au
sein de l’espace existant entre le premier étage de matière et la cible, le plasma créé va
pouvoir se détendre et par la suite venir s’accumuler sur la cible. Il résultera de cette ac-
cumulation une compression progressive de nature quasi-isentropique [39]. Par cette
technique, il est possible de s’affranchir de la mise en forme temporelle de l’impulsion
laser. Cependant, la modélisation du chargement ne s’en retrouve que moins acces-
sible. Grâce au développement des oscillateurs, il est possible de mettre en forme le
profil temporel de l’impulsion laser de manière à contrôler l’interaction laser matière
en attaque directe afin qu’elle produise une compression progressive de la matière en
évitant la formation d’un choc sur une certaine épaisseur de cible.
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Malgré une meilleure conversion de l’énergie laser en compression et une plus grande
flexibilité dans les profils temporels d’impulsion, la technique de pression d’ablation
soulève quelques inconvénients. Tout comme pour le choc, cette technique est sensible
à la répartition spatiale de l’énergie, où la planéité du front de choc dépend fortement
de la qualité de la tache focale. Afin de garantir la planéité de la rampe de compres-
sion, des lames de phase ont été utilisées comme pour les expériences de choc. De
plus, comme l’illustre la figure 2.6, une rampe de compression finira toujours par for-
mer un choc. En fonction du matériau étudié, il est nécessaire d’optimiser la forme de
l’impulsion afin d’éviter une apparition prématurée du choc. Cette optimisation peut
se faire notamment par l’analyse des caractéristiques. Dans la prochaine section, nous
nous contenterons de nous limiter aux bases théoriques de l’analyse des caractéris-
tiques sans parler de l’optimisation. Cette dernière requiert une attention particulière
qui est en dehors du cadre de ce projet, ainsi qu’un nombre important de tirs dont nous
ne disposions pas. Pour ces raisons, nous avons utilisé une rampe de compression op-
timisée sur le fer [2, 3].
Avant de continuer, il est important de clarifier certains aspects de cette étude par
les rampes de compressions. Celles-ci se révèlent très pratiques pour obtenir en très
peu de tirs une ou plusieurs courbes de la surface d’état. En un seul tir, il est possible
d’obtenir une courbe correspondant à une partie d’une isentrope alors qu’un tir de
choc ne nous donne qu’un point de la surface d’état. De plus, un seul tir peut nous
donner accès à d’éventuels changements de phases. Cela suppose cependant que le
matériau soit suffisamment connu de sorte que l’impulsion temporelle du laser soit
optimisée et donc que les conditions de chargement restent quasi-isentropiques. Dans
notre situation, nous avons clairement pris un risque compte tenu de notre mécon-
naissance du matériau, des interrogations liées aux résultats obtenus sous chocs et des
hypothèses utilisées. Il aurait tout à fait été possible que nos conditions de chargement
se soient retrouvées nullement quasi-isentropiques et qu’un choc se soit formé. Heu-
reusement, les événements ont pris une tout autre tournure.
L’initiative d’avoir recours à une rampe optimisée sur du fer repose sur la proximité
entre les polaires du fer et de nos verres métalliques. En dépit les variations importantes
de vitesse du choc avec la pression, nous avons estimé dans un premier temps que la
propagation des trains d’ondes ne serait pas significativement influencée par les chan-
gements de régimes. Dans ce qui suit, nous tacherons de présenter la méthode suivie
pour analyser les signaux de vitesses de surfaces libres obtenues, de manière à aboutir
à une partie de l’équation d’état.
4.3.1 Analyse des caractéristiques
Pour déterminer en un tir l’isentrope P (ρ), il est possible d’adopter une fois de plus
une vision lagrangienne du problème. La mesure expérimentale de la célérité du son
repose sur le même principe que celle employée pour la célérité du choc. La figure 4.5
schématise la méthode suivie : pour une vitesse de surface libre donnée, la vitesse du
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son associée cs correspond au rapport de la hauteur de la marche sur le temps pris
par l’onde pour parcourir cette distance. Ensuite, cette vitesse de surface libre doit être
transformée en vitesse matérielle. C’est à partir de cet instant que l’analyse des carac-
téristiques rentre en jeu.
FIGURE 4.5 – Schématisation de la mesure de célérité du son suite à une compression quasi-
isentropique : obtention de profils de vitesse de surface libre (a) obtenus à différents instant sur chacune
des marches (b).
Contrairement à un front de choc se réfléchissant dans sa totalité en un faisceau de
détentes, le train d’ondes de compression va se réfléchir à plusieurs instants différents
en fonction de l’arrivée de chacune des compressions. Un fois la première onde arrivée
en face arrière (cf. Fig. 4.6), celle-ci va se réfléchir semblablement à un choc en une dé-
tente. Celle-ci va se propager en sens contraire et croiser la deuxième onde atteignant à
son tour la surface libre. De ce croisement, résultera une modification de l’état (2,1) de
pression, de masse volumique et de vitesse matérielle en un nouvel état (2,2). De ce fait,
la vitesse de surface libre mesurée correspondra à l’état (2,2) résultant de la superposi-
tion des ondes et non (2,1), et ainsi de suite pour les autres ondes suivant. Pour prendre
en considération ce phénomène, il est possible de déterminer itérativement par le cal-
cul la valeur réelle de la vitesse matérielle u. Pour ce faire, il faut d’abord exprimer la
pression P et la masse volumique ρ en fonction de la vitesse du son cs entre l’état initial
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au repos (0) et le premier état comprimé (1) :
P1 −P0 =
�
ρ0cs(u)du (4.14)
et
1
ρ1
−
1
ρ0
=−
1
ρ0
�
du
ρ0cs(u)
(4.15)
Où la vitesse matérielle u est dans un premier temps calculée grâce à l’approxima-
tion de surface libre uSL � 2u. Une première équation d’état doit alors être calculée sans
prendre en compte l’interaction entre les ondes. Une fois obtenue, la propagation des
ondes de compression et de détente peut être résolue et reproduite.
Dans ce but, la phase de compression est décomposée en deux zones : une zone
où les ondes incidentes se propagent sans modification et une zone d’interaction où
elles interagissent avec les ondes de détente réfléchies. La trajectoire des ondes acous-
tiques est quant à elle exprimée en fonction des invariants de Riemann, définissant la
dite courbe caractéristique. Ces invariants de Riemann J+ et J− correspondent alors
respectivement à l’onde de compression incidente et à l’onde de détente issue de la
réflexion et s’expriment :
J+ = u +
�
dP
ρ0cs
(4.16)
J− = u −
�
dP
ρ0cs
(4.17)
Pour trouver u, ces deux équations doivent être résolues en tout point. En particulier
l’abscisse xi , j , xi , j−1 et xi−1, j , xi , j correspondant au point où la i-ème caractéristique
positive interagit avec la j-ème caractéristique négative doit être déterminée. Elle s’ex-
prime respectivement pour J+ et J− telle que :
xi , j = xi , j−1 +
1
2
(c i , js + c
i , j−1
s )(ti , j − ti , j−1) : J+ (4.18)
xi , j = xi−1, j +
1
2
(c i , js + c
i−1, j
s )(ti , j − ti−1, j ) : J− (4.19)
Où 12 (c
i , j
s + c
i , j−1
s ) et
1
2 (c
i , j
s + c
i−1, j
s ) sont respectivement les moyennes de la vitesse
du son sur les segments (xi , j , xi , j−1) et (xi , j , xi−1, j ). Ainsi, la vitesse matérielle u en ces
points peut s’écrire comme :
ui , j =
1
2
(J i
+
+ J j−) (4.20)
Compte tenu des conditions initiales, la pression en face arrière est nulle et à partir
de l’équation (4.20) on retombe sur une expression des invariants connue telle que :
J+ = J− =
1
2
uSL (4.21)
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Après avoir résolu en tout point la propagation des ondes, nous devons déterminer
la limite entre la zone de propagation non perturbée et la zone d’interaction. Cette li-
mite est donnée par la propagation de la première caractéristique négative, soit pour
une abscisse xi ,1 et un temps ti ,1, puisqu’elle est la seule à ne pas être influencée par
une détente. Par ailleurs, en l’absence d’interaction avec des détentes, les caractéris-
tiques positives sont des droites. Il nous est alors possible de corréler le temps ti mesuré
d’arrivée de l’onde en fonction de la zone d’interaction, tel que :
ti = ti ,1 +
ep −xi ,1
c i ,1s
(4.22)
Où ep est l’épaisseur de l’échantillon. Enfin, le positionnement de la zone d’interac-
tion sera ajusté par itération via les paramètres de l’équation d’état de manière à repro-
duire le signal expérimental de surface libre. Nous présenterons dans la section dédiée
aux résultats le profil de l’équation d’état issu de ce processus itératif.
FIGURE 4.6 – Illustration de l’interaction des caractéristiques suite au phénomène de réflexion en
surface libre (en noire). Les ondes de compression sont représentées en rouge et les ondes de détentes
en bleu. Les ondes de compression se propagent à vitesse constante et sont donc représentées par des
droites. Dès lors qu’il y a interaction avec des ondes de détentes issues de la réflexion, les caractéristiques
positives deviennent courbées, modifiant ainsi la vitesse de surface libre mesurée [127].
4.3.2 Chargement laser
Durant la campagne LULI2000, trois tirs ont pu être effectués sous rampes sur la
chaîne Nord. Le profil temporel associé à chacun de ces tirs est présenté en figure 4.7.
Au total, deux tirs ont été réalisés sur la composition Z r 50Cu40 Al 10 et le dernier sur
du Z r 60Cu30 Al 10. Pareillement aux tirs sous chocs, les échantillons testés sous rampes
ne comportaient pas de marches, à cause des plus grandes incertitudes en position
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qu’elles occasionnent. Se pose ensuite la question de la démarche suivie pour construire
l’équation d’état par les rampes. En s’intéressant à la figure 4.7, nous pouvons dis-
tinguer de grandes similitudes entre chacun des profils appliqués, et plus particuliè-
rement entre les chargements des tirs 54 et 56 sur Z r 50Cu40 Al 10. Outre l’absence de
marches, et à la vue des profils temporels d’impulsion laser, il est raisonnable de sup-
poser que le chargement est identique pour les trois tirs. A l’aide de ce postulat et de
la géométrie contrôlée de nos échantillons, nous pouvons envisager que la hauteur
de marche n’est rien d’autre que la différence en épaisseur entre les tirs 54 et 56. En
connaissant les temps de débouché sur chaque échantillon, nous pouvons en déduire
la vitesse moyenne du son par l’équation (4.23) :
c is (u) =
ep56 −ep54
t 56i − t
54
i
(4.23)
FIGURE 4.7 – Profils temporels des chargements laser des rampes de compression quasi-isentropique
des tirs 52 sur Z r 60Cu30 Al 10 et 54 et 56 sur Z r 50Cu40 Al 10.
Avec ep56 et ep54 faisant respectivement référence aux épaisseurs des cibles 54 et
56. Les temps de débouché des ondes à niveau de vitesse donné sont pour leur part
exprimés par t 56i et t
54
i . Par conséquent, la démarche présentée dans la section précé-
dente reste applicable et il est possible d’extraire des profils de vitesses de surface libre
une version de l’équation d’état pour le Z r 50Cu40 Al 10.
4.3.3 Analyse des signaux de vitesses
La figure 4.8 regroupe les signaux de vitesses de surfaces libres des tirs 52, 54 et 56.
Leurs allures globales diffèrent très nettement des signaux généralement obtenus sous
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chocs. Elles sont dans l’ensemble très similaires les unes des autres pour les trois tirs.
Cette première observation nous conforte sur la proximité du chargement laser induit
sur chacune des cibles. Si celui-ci avait engendré des signaux de vitesses de surface libre
très distincts, nous n’aurions pas pu calculer à l’aide des caractéristiques la vitesse du
son à l’isentrope.
Sur ces signaux trois allures majeures se démarquent. La première fait référence au
débouché : la vitesse de surface libre croît rapidement dans un premier temps jusqu’à
atteindre 0,8 à 1 km.s−1. Toutefois, le signal du tir 52 se distingue nettement des deux
autres tirs pour cette plage de vitesses. En effet, la mise en vitesse pour le tir 52 est beau-
coup plus raide que pour les tirs 54 et 56 ce qui laisse à penser qu’un choc s’est formé
pour ce tir et non pour les autres. Ce résultat n’entachera heureusement pas la suite de
notre analyse étant donné que nous ne disposons que d’un tir sur cette composition.
FIGURE 4.8 – Profils de vitesse de surface libre obtenus lors du tir 52 sur Z r 60Cu30 Al 10 et des tirs 54 et
56 sur Z r 50Cu40 Al 10.
À la suite de ce premier domaine, une diminution de vitesse est ensuite observée
sur un intervalle de temps relativement court. Au-delà, la vitesse croit de nouveau jus-
qu’à 1.7 km.s−1, mais sa variation est plus faible. La différence de pente entre ces deux
domaines de vitesses pourrait laisser présager un changement de comportement ou
bien une transition de phase. S’en suit une nouvelle croissance plus rapide révélée par
une nouvelle rupture de pente se manifestant autour des 1,7 km.s−1 avant d’atteindre
une valeur limite située dans les environs de 2,6 à 3,0 km.s−1. Enfin la dernière partie
des signaux correspond à l’arrivée de la détente incidente, déchargeant le matériau et
provoquant la chute de la vitesse de surface libre. Il est intéressant de souligner que les
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pentes de ces deux derniers domaines apparaissent légèrement plus raides pour les tirs
52 et 56 que pour le tir 54. Cette observation peut s’expliquer par une distance de trajet
parcouru plus importante. En effet, nous avons vu au début de la section dédiée à la
théorie des chocs que la vitesse des ondes sonores était fonction du niveau de pression.
Ainsi, les ondes élémentaires de compression constituantes d’un train d’ondes ont ten-
dance à se rattraper pour aboutir à la formation d’un choc. Plus ces ondes élémentaires
disposent de temps, i.e. de distance, plus elles se rattraperont. On assiste donc à un rai-
dissement progressif du train d’ondes.
Pour résumer, les tirs effectués sur Z r 50Cu40 Al 10 se traduisent par une compres-
sion quasi-isentropique rapide jusqu’à 1,0 km.s−1, puis d’une autre compression plus
douce jusqu’à 1,7 km.s−1 afin de terminer sur une dernière compression plus raide jus-
qu’à l’apparition des détentes incidentes dès 2,6 km.s−1. Par la suite nous noterons ces
trois régimes R1’, R2’ et R3’ de sorte à faire écho aux régimes de vitesses observés sur la
courbe de l’Hugoniot.
4.3.4 Exploitation et discussion
Après analyse des signaux expérimentaux par la méthode des caractéristiques (cf.
Fig. 4.8), l’évolution de la célérité du son en fonction de la vitesse matérielle a pu être
établie (cf. Fig. 4.9 (a)). Nous avons pu en déduire la variation de pression et ainsi in-
corporer les niveaux de pression associés à la polaire de choc P −u (cf. Fig. 4.9 (b)).
Tout d’abord, la variation de la célérité du son dans le diagramme cs −u suit une
évolution similaire aux allures observées dans la figure 4.1 (a). D’après nos données
sous choc et celles de la littérature, nous avions identifié un régime R2 s’étalant sur la
plage 0,6 à 0,9 km.s−1, un régime R3 de 0,9 à 1,3 km.s−1 et un régime R4 au-dessus de
1,3 km.s−1. Nous avions déduit de la littérature l’existence d’un régime R1 allant de 0 à
0,6 km.s−1. En se basant sur les régimes de vitesse de surface libre obtenus sous rampe
et en les reportant sur le diagramme cs −u (cf. Fig. 4.9 (a)), une analogie entre les ré-
gimes R1’- R2’-R3’ et les régimes R1-R2-R3 peut être faite. Ici, En effet, R1’ s’étale de 0 à
0,45 km.s−1, R2’ de 0,45 à 0,8 km.s−1 et R3’ de 0,8 km.s−1 jusqu’à 1,3 km.s−1. Il est né-
cessaire de souligner que la limite de ce dernier n’est pas aussi bien identifiée que pour
les deux autres étant donné que chargement laser ne nous a pas permis d’atteindre des
vitesses de surface libre supérieures à 2,6 km.s−1. Compte tenu de la cohérence entre
les régimes R1, R2, R1’ et R2’, il serait raisonnable de supposer que la limite de R3’ se
situe au même niveau que la limite de R3.
En se penchant sur le régime R1’, trois allures sont observables. La première concerne
l’augmentation de la célérité jusqu’à environ 5,8 km.s−1. Ensuite, celle-ci se stabilise
autour de 5,6 km.s−1 avant de décroître et ainsi tendre vers un minima de 3,85 km.s−1
marquant le début de R2’. Les travaux de Wang et al [157, 156] visant à étudier l’équa-
tion d’état de plusieurs verres métalliques base zirconium par échographie ultrasonore
ont renseigné sur l’évolution des célérités des ondes longitudinales en fonction de la
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FIGURE 4.9 – (a) Evolution de la vitesse du son en fonction de la vitesse matérielle, obtenue par les
tirs 54 et 56 sous rampe de compression isentropique ; (b) Comparaison des pressions obtenues sous
compression quasi-isentropique et sous choc en fonction de la vitesse matérielle.
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pression. D’après leurs résultats, ces célérités peuvent augmenter jusqu’à 2 % pour des
pressions allant jusqu’à 2 GPa. Ils en ont conclu qu’en-dessouss de 2 GPa les verres
métalliques se comportent comme des matériaux parfaitement élastiques. Dans notre
cas, le début de R1’ pourrait s’expliquer par la présence de bruit sur les signaux VISAR,
empêchant de mesurer précisément les basses vitesses. Une alternative consisterait à
supposer que la dépendance de la célérité du son observée par Wang et al se trans-
poserait à notre cas mais de manière plus prononcée. En faisant une analogie avec le
comportement sous choc d’autres matériaux, le plateau correspondrait à la célérité des
ondes longitudinales élastiques. La décroissance pourrait quant à elle correspondre à
la signature de l’adoucissement observé lors du dédoublement du front de choc.
Pour analyser les régimes R2’ et R3’, il suffit de se tourner vers la polaire P-u afin
de les confronter aux données sous choc (cf. Fig. 4.9 (b)). Sur celle-ci, nous distinguons
une très bonne cohérence entre les points de l’Hugoniot et ceux de l’isentrope. Pour ces
deux régimes, isentrope de compression et Hugoniot apparaissent confondus. Voilà un
point des plus rassurants. De cette proximité, il nous est donc possible de déduire que
l’hypothèse de l’adiabatique unique est applicable dans notre étude ! Cela laisse donc à
penser que les valeurs de pression calculées par les équations de Rankine-Hugoniot via
l’approximation de la surface libre sont valables, et ce en dépit des multiples régimes de
vitesses. Ce résultat est conséquent dans le sens où il valide d’un même coup deux dé-
marches expérimentales distinctes et les méthodes de dépouillement employées. Grâce
à ce résultat, des futurs travaux sur la modélisation de l’équation d’état, l’interaction
laser-matière ou encore sur de l’endommagement pourront se baser sur des données
expérimentales relativement fiables décrivant différents états de la matière. Une autre
conséquence directe concerne les travaux de Togo et al, Martin et al et Xi et al. Au cours
du chapitre 2, nous émettions des réserves au sujet de la méthode d’analyse employée
et des conclusions tirées – i.e. opposées – par ces trois hauteurs. Ainsi, nous sommes
en mesure d’attester que les données recueillies par ces trois équipes sont cohérentes
et dans les mêmes ordres de grandeur que les nôtres.
Mise à part la validation de l’emploi de l’adiabatique unique, la proximité de ces
résultats dans le plan P −u nous met sur la piste des origines de ces régimes. En effet,
en traçant l’évolution des célérités du choc et du son en fonction de la pression (cf. Fig.
4.10), il ressort clairement que tous les régimes – excepté R4 – apparaissent respective-
ment pour de mêmes niveaux de pression. Ce constat suggère que le passage d’un ré-
gime à un autre est mécaniquement activé. En effet, l’élévation de température induite
par la compression n’est pas identique qu’il s’agisse d’un choc ou d’une compression
isentropique. La possibilité d’une transition de phase – comme suggérée par Togo et al
et martin et al – est donc à prendre avec précaution. Une alternative reviendrait donc à
analyser les changements de régimes R1 à R3 comme étant lié au comportement ma-
tériau, et plus particulièrement à des effets de localisation auxquels peuvent s’ajouter
de faibles effets de densification ( 2-3 % en statique [156]). Nous savons depuis le cha-
pitre 1 que la plasticité dans les verres métalliques peut notamment s’exprimer sous la
forme de localisation de contraintes de cisaillement donnant naissance à des bandes de
cisaillement. D’ailleurs, à ce phénomène est toujours associée une élévation localisée
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FIGURE 4.10 – Dépendance des célérités du son et de choc en fonction de la pression.
non négligeable de la température. Ainsi, en fonction du nombre de sites de plasticité
activés, cette élévation de la température se retrouvera plus ou moins étendue dans le
bulk. Connaissant la sensibilité de la viscosité à la température, il est alors tout à fait
possible que les régimes R1, R2 et R3 correspondent à des marqueurs de changement
de viscosité. Pour ce qui est du passage de R3 à R4, nous ne disposons pas de données
sous rampe nous permettant de constater si isentrope et Hugoniot sont confondues.
Pour finir, mettons en perspectives la première hypothèse émise en section 4.2.2 au
sujet de l’effet de composition au sein d’un système en fonction de ces derniers résul-
tats.
Naguère, nous avons postulé que l’effet de la composition n’entraînait pas de modi-
fications significatives dans la propagation des ondes de choc dans les régimes R2, R3
et R4. Au regard de la figure 4.8, cette hypothèse se révèle cohérente pour les données
sous rampes. Nonobstant la formation d’un choc dans le régime R1 pour le tir 52 sur
Z r 60Cu30 Al 10, les allures en surface libre associées à R2 et R3 des tirs sur Z r 50Cu40 Al 10
et Z r 60Cu30 Al 10 se montrent identiques. Il est donc à supposer que la composition
n’influence pas significativement la célérité des ondes sonores. Concernant les autres
hypothèses, nous ne pouvons les discuter en raison d’un manque de données. Une des
perspectives sera donc de réaliser plusieurs tirs sous rampes sur différents systèmes
afin de les confirmer ou infirmer. Pour patienter, des éléments de réponse au sujet des
régimes pourront être obtenus par la modélisation de l’équation d’état de notre ternaire
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Z rCu Al .
4.4 Synthèse
Dans ce chapitre, nous avons exposé les résultats des expériences visant à caractéri-
ser l’équation d’état de notre verre métallique ternaire Z rCu Al jusqu’à 100 GPa. Pour
ce faire, nous avons eu recours à deux types de chargement distincts afin d’obtenir à la
fois des données relatives à la courbe d’Hugoniot et à une isentrope de compression.
Après confrontation de nos résultats sous chocs avec les données de la littérature,
nous avons pu constater une certaine proximité avec celles-ci. Notamment, plusieurs
régimes de vitesses ont pu être observés. À partir de ces similitudes, nous avons formulé
quatre hypothèses principales quant à la variation de la propagation des ondes de choc
dans les verres métalliques base zirconium. Celles-ci se résument telles que :
• La composition au sein d’un système n’induit pas de modifications significatives
dans la propagation d’ondes de choc dans les régimes R2, R3 et R4.
• Les différences de compositions entre systèmes occasionnent l’apparition de ré-
gimes similaires à des seuils et plages distincts.
• L’effet de composition entre système n’engendre pas de modification dans la
variation de la célérité du choc dans les régimes R2 et R3.
• Une dépendance à la composition d’un système se fait ressentir dès l’apparition
du régime R4, notamment sur la variation de la vitesse du choc D .
En particulier, nos résultats obtenus sous rampe de compression quasi-isentropique
ont renforcé cette première hypothèse. Pour ce qui est des trois autres, davantage d’es-
sais seront requis afin d’attester de leurs validités. Toutefois, nous avons pu constater
une certaine cohérence dans le plan P −u entre les points de l’Hugoniot et ceux de
l’isentrope de compression, validant ainsi notre démarche expérimentale. Cet impor-
tant résultat servira de base de construction de futures modèles d’équation d’état et
permettra de pousser plus loin l’analyse du comportement sous choc des verres métal-
liques Z rCu Al par le biais de la simulation.
Enfin, pour expliquer l’origine des régimes de vitesses R1 à R4, nous avons envisagé
quatre scénarios différents. Ceux-ci sont basés sur la comparaison de la température
atteinte sous choc Tchoc par rapport à la température de fusion sous choc T f usi onchoc .
En fonction du cas de figure, les températures et pressions induites par le passage de
l’onde de choc fourniraient des conditions suffisantes à l’apparition de transitions de
phases. Dans un avenir proche, une campagne d’essais couplant choc laser et spectro-
scopie d’absorption aura pour objectif d’identifer l’origine structuelle de ces change-
ments de régimes et ainsi éprouver ces quatre scénarios.
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Chapitre 5
Équation d’état des verres métalliques :
ébauches de modélisation
« Créer, - voilà la grande délivrance de la souffrance, voilà ce qui rend la vie légère. »
| Friedrich Wilhelm Nietzsche (1883 - 1885), Ainsi parlait Zarathoustra.
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L’étude expérimentale portant sur l’équation d’état de nos verres métalliques a fourni
une quantité importante de résultats, dont certains restent pour l’heure sans explica-
tions tangibles. Pour ne citer qu’un exemple, la température induite par le choc consti-
tue un élément clé auquel nous ne pouvons accéder directement par l’expérience, mais
dont l’estimation se révèlerait cruciale à la compréhension de certains phénomènes.
Pour pousser plus loin l’interprétation des résultats, il est possible d’avoir recours à la
simulation numérique. Ainsi, nous présentons dans ce chapitre deux modèles d’équa-
tion d’état pouvant être implémentés dans des codes de simulation de sorte à repro-
duire les régimes de propagation des ondes de choc dans les verres métalliques Z rCu Al .
5.1 Équation d’état de Mie-Grüneisen
Précédemment, nous indiquions que la résolution des équations de Rankine-Hugoniot
nécessitait l’introduction d’une équation supplémentaire. Pour déterminer nos états
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sous choc, nous avions alors eu recours à la relation empirique D = c0 + su. En paral-
lèle, nous disposons d’un ensemble de points expérimentaux décrivant ces états. En
pratique, il ne nous reste donc plus qu’à nous servir des données expérimentales pour
résoudre le système d’équations. Seulement, celui-ci se restreint uniquement aux états
atteints sous choc.
Au cours du chapitre 1, nous avons insisté sur la nature hors équilibre thermodyna-
mique des verres et notamment sur l’effet de la température sur leur comportement.
De ce fait, la compréhension des régimes de vitesses observés dans les polaires de choc
requiert d’étudier l’évolution de variables thermodynamiques et plus précisément celle
de la température. Pour ce faire, nous devons être en mesure de modéliser l’ensemble
des états thermodynamiques de notre matériau, de sorte à prédire l’évolution des va-
riables d’état sous choc et sous compression isentropique. Une telle modélisation re-
vient donc à établir une Equation d’Etat de notre verre métallique en fonction d’un
potentiel thermodynamique.
Dans le domaine des chocs, l’équation d’état de Mie-Grüneisen est réputée pour
avoir permis de décrire les états thermodynamiques d’un bon nombre de matériaux
métalliques polycristallins et certains poreux [110]. En dépit de la structure amorphe
du matériau étudié, nous avons décidé de vérifier si ce modèle lui est adapté. La for-
mulation de Mie-Grüneisen se présente sous la forme suivante :
P (v,e)−Pr e f (v) =
Γ(v)
v
(e −er e f (v)) (5.1)
Où P désigne la pression, e l’énergie interne spécifique, v le volume spécifique et
Γ le coefficient de Grüneisen. D’après sa définition initiale, ce dernier est censé rendre
compte de la dépendance de la fréquence de vibration d’un réseau cristallin au chan-
gement de volume. Autrement dit, il exprime l’effet de la température sur la taille de
la maille cristalline, soit sur la variation de la pression. Ce paramètre adimensionnel
possède donc à la fois un sens microscopique et un sens macroscopique. Il peut être
déterminé à partir de la relation suivante :
Γ=
3αKsV
Cp
=
3αKT v
Cv
(5.2)
Avec α, KS , KT , v , Cp et Cv correspondant respectivement au coefficient de dila-
tation thermique linéaire, le coefficient de compressibilité à entropie constante, le co-
efficient de compressibilité à température constante, le volume spécifique, la capacité
calorifique à pression constante et la capacité calorifique à volume constant. Les para-
mètres Pr e f et er e f expriment quant à eux les niveaux de pression et d’énergie interne
à un état de référence choisi de volume v identique à Γ(v)v .
La construction de cette équation d’état repose finalement sur le choix de l’état
de référence. Celui-ci peut par exemple être la courbe d’Hugoniot ou encore une iso-
therme. Si l’on base la référence sur la courbe de l’Hugoniot, alors la relation (5.1) de-
vient :
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P (v,e)−PH (v) =
Γ(v)
v
(e −eH (v)) (5.3)
Avec PH , eH déterminés par les relations de continuité de Rankine-Hugoniot, no-
tamment grâce à la relation empirique D = c0+su. Dans cette configuration, la modéli-
sation d’état reviendra majoritairement à déterminer les paramètres c0 et s à partir des
polaires de choc expérimentales.
Alternativement, la relation de Mie-Grüneisen référencée à une isotherme s’écrit :
P (v,e)−P0K (v) =
Γ(v)
v
(e −e0K (v)) (5.4)
Avec l’état 0K faisant référence à l’état thermodynamique au zéro absolu. Pour dé-
crire P0K et e0K il est alors possible de choisir une isotherme. Il existe dans la littérature
plusieurs formulations telles les isothermes de Birch [13], Brennan-Stacey [137], Vinet
[152], ou encore Hama-Suito [56] s’exprimant :
Bi r ch : PB (v,T0) =
3
2
K0
�
χ−7 −χ−5
�
�
1+
3
4
(K �0 −4)(χ−2 −1)
�
(5.5)
Br ennan −St ace y : PBS(v,T0) =
3K0χ−4
3K �0 −5
�
exp
�
(3K �0 −5)(1−χ3)
3
−1
��
(5.6)
V i net : Pv (v,T0) = 3K0χ
−2(1−χ)exp
�
3
2
(K �0 −1)(1−χ)
�
(5.7)
H ama −Sui to : PHS(v,T0) = 3K0χ−5(1−χ)exp
�
3
2
(K �0 −3)(1−χ)+
�
ξ−
3
2
�
(1−χ)2
�
(5.8)
Où χ= vv0
1
3 et ξ= 38 (K
�
0−1)(K �0+3)− 35 K
�
0
2
+
1
5 , avec K
�
0 et K0 correspondant respec-
tivement au module de compressibilité isotherme et sa dérivée première par rapport à
la pression à volume constant. Contrairement à l’équation (5.4), ces isothermes ne sont
pas exprimées à l’état 0K mais un état 0 de référence à partir duquel l’isotherme a été
établie où T0 peut être différent du zéro absolu. En pratique, il n’est pas simple de me-
surer expérimentalement les paramètres K �0 et K0 au zéro absolu. Il est alors possible
d’écrire la relation de Mie-Grüneisen à l’état de référence 0 et non plus 0K :
P (v,E)−P0(v) =
Γ(v)
v
(e −e0(v)) (5.9)
Avec cette modélisation, il est usuel de distinguer la contribution froide – explici-
tée par l’isotherme – de la contribution thermique – donnée par le coefficient de Grü-
neisen. L’obtention de ces deux contributions passera nécessairement par la mesure
expérimentale des paramètres K0, K �0, α et cv .
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5.2 Mie-Grüneisen référencée à une isotherme
Classiquement, cette approche consiste à choisir une phase à l’équilibre thermo-
dynamique sur laquelle baser l’isotherme. Ensuite, le modèle de Mie-Grüneisen est
construit à partir des paramètres K0, K �0, α, cv , P0, v0 et T0 de la phase associée. Par
la suite, les transitions de phases sont gérées par le calcul de l’enthalpie libre G. Parmi
les phases possibles, la phase existante après transition correspond à celle disposant
du niveau d’enthalpie libre le plus faible après retour à l’équilibre thermodynamique
[104, 16].
Dans le cas qui nous intéresse, nous disposons d’un matériau initialement hors
équilibre thermodynamique, présentant potentiellement plusieurs phases solides. Bien
que celles-ci ne soient pas clairement identifiées, la démarche voudrait que nous construi-
sions le modèle pour chacune des phases potentielles. Une alternative serait de consi-
dérer qu’il n’existe pas de discontinuité entre la phase liquide et la phase amorphe.
Dans ce dernier cas, l’équation d’état serait identique à celle de la phase liquide. Les
changements de régimes R1 à R4 se traduiraient alors par une variation de la capacité
calorifique.
Le sujet étant loin d’être évident à aborder, nous présenterons dans cette section les
résultats de la démarche généralement adoptée pour construire une équation d’état de
Mie-Grüneisen référencée à une isotherme. Bien entendu ceux-ci sont à prendre avec
beaucoup de précaution compte tenu de la nature même des verres et des hypothèses
sur lesquelles est basée cette modélisation.
5.2.1 Identification des paramètres de construction
La première étape consiste à rassembler les paramètres requis à la construction des
potentiels thermodynamiques. Parmi ceux-ci, le coefficient de Grüneisen Γ, le module
de compressibilité isotherme K0 et et sa dérivée première par rapport à la pression à
volume constant K �0, sont les paramètres les plus critiques à la construction des contri-
butions froide et thermique.
D’après l’équation (5.2), nous avons vu que le coefficient de Grüneisen était défini
en fonction du coefficient de dilatation linéaire, de la capacité calorifique à volume
constant et du module de compressibilité isotherme. Dans la littérature, il a été rap-
porté que ce coefficient évoluait en fonction de la température dans les verres métal-
liques, notamment aux abords de la température de transition vitreuse [83]. Pour nos
verres, nous ne disposons pas de l’évolution de la dilation linéaire en fonction de la
température. Néanmoins, il a été rapporté par Kato et al [83] que celui d’un verre mé-
tallique Z r 55Cu30 Al 10Ni 5 était égal à 11,3.10−6 K −1 à température ambiante.
En ce qui concerne la capacité calorifique à volume constant, aucune étude dans
la littérature ne fait état de la variation du Cv en fonction de la température pour notre
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ternaire. Cependant, plusieurs études ont été menées sur l’évolution de la capacité ca-
lorifique à pression constante Cp moins compliquée à obtenir pour les solides. A partir
de la relation de Mayer généralisée, il est possible de montrer que les capacités calori-
fiques à volume constant et pression constante dans les solides sont très proches l’une
de l’autre :
Cp −Cv = T
�
∂P
∂T
�
V
�
∂V
∂T
�
P
= T V α2KT (5.10)
A partir des données recueillies Wang et al [157] et He et al [61] sur un verre métal-
lique Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22 (cf. tableau 5.1), la relation (5.10) devient :
cp −cv = T vα2KT = 300×
1
6125
× (9,9.10−6)
2
×114,1.109 ≈ 0,55J .kg−1.K −1 (5.11)
Avec cp , cv et v , les capacités calorifique massique à pression constante, volume
constante et le volume spécifique. Comparativement à l’ordre de grandeur du cp pour
les solides (� 102 J .kg−1.K −1), cette valeur est de plus de deux ordre de grandeur infé-
rieure à celui-ci. Pour cette raison, l’approximation cp � cv peut être utilisée pour les
solides.
Ainsi, les travaux de Jiang et al [77] ont montré que pour un ternaire Z r 46Cu46 Al 8,
très proche des compositions considérées dans cette étude, le cp de la phase amorphe
était identique à celle de la phase cristalline jusqu’à atteindre la température de tran-
sition vitreuse. Au-delà de la Tg , on sort de l’état solide vitreux pour se retrouver dans
l’état de liquide visqueux, la phase amorphe commence à se relaxer ce qui entraine
une hausse de la capacité calorifique cp (cf. Fig. 5.1) correspondant à l’état liquide
classique. Avant la température de transition vitreuse, la valeur du cp voisine les 25
Jmol−1K −1, ce qui est en accord avec les données rapportées par Kanomata et al [81]
sur un Z r 65Cu27,5 Al 7,5 et Kato et al [83] sur Z r 55Cu30 Al 10Ni 5. Une fois la Tg dépassée,
Kanomata et al ont déduit de leurs données expérimentales que l’enthalpie de la zone
de liquide surfondu diminue plus lentement que son entropie, expliquant l’augmenta-
tion du cp vers une valeur de 45 Jmol
−1K −1. Bien entendu, pour appréhender au mieux
le comportement à hautes températures et pressions de nos compositions dans notre
modélisation, il serait nécessaire d’effectuer des mesures de cp au-delà de la Tg . Néan-
moins, faute de mesures disponibles de cp dans la littérature pour des températures
dépassant les 800 K , nous décidons de faire l’hypothèse que la capacité calorifique cp
reste constante et égale à 45 Jmol−1K −1 soit 612 Jkg−1K −1 au-dessus de la Tg .
Pour ce qui est des valeurs de K0 et K �0, nous y avons accès soit expérimentalement,
soit via la littérature. La valeur du module de compressibilité isotherme peut être calcu-
lée à partir des modules d’élasticité déduits des mesures par échographie ultrasonore à
température ambiante :
K0300K =
E
3(1−2ν)
(5.12)
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FIGURE 5.1 – Variation de la capacité calorifique à pression constant d’un verre métallique
Z r 46Cu46 Al 8 en fonction de la température. La température de transition vitreuse pour cette nuance
se situe à 588 K .
En appliquant cette relation à partir de nos données expérimentales, nous obte-
nons respectivement des modules de compressibilité isotherme de 113 GPa et 109
GPa pour les compositions Z r 50Cu40 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10. À partir des valeurs de e
et ν rapportées par Yokoyama et al [169] sur ces mêmes compositions, des modules
de compressibilité de 107 GPa et 105 GPa sont trouvés. En comparant ces données à
celles de la littérature sur d’autres compositions, on retrouve une cohérence dans les
ordres de grandeur. A partir de leurs mesures sur le coefficient de dilatation thermique,
Kato et al [83] ont calculé un module de compressibilité à l’ambiante de 113 GPa sur
un Z r 55Cu30 Al 10Ni 5. En utilisant la relation (5.12), Jiang et al [77] ont déterminé de
leurs mesures par échographie ultrasonore une valeur de module de compressibilité
isotherme égale à 121,6 GPa sur un Z r 46Cu46 Al 8. Concernant la dérivée première de
ce module par rapport à la pression à volume constant, Wang et al [157] ont rapporté
une série de valeurs pour plusieurs compositions de verres métallique base Z r . De leur
étude d’équation d’état à basse pression (P< 2 GPa) – aussi effectuée par une méthode
ultrasonique – il en est ressorti que le K �0 se situait autour de 4. Le tableau 5.1 ras-
semble l’ensemble des données nécessaires à la construction des potentiels thermody-
namiques.
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5.2.2 Construction des potentiels thermodynamiques
Dorénavant, nous possédons les différents paramètres nous permettant de construire
nos potentiels thermodynamiques. Toutefois, ceux-ci ont été obtenus à température
ambiante, ce qui n’est pas sans nous handicaper. En effet, à chaque phase identifiée
correspond un set de paramètres retranscrivant l’état de la matière. En supposant l’exis-
tence de plusieurs phases solides – comme avancé par Togo et al et Martin et al – il est
peu probable que les paramètres du tableau 5.1 soient adaptés aux phases apparais-
sant sous pression. Pour cette raison, nous allons dans cette section nous contenter de
modéliser la phase solide de notre ternaire Z rCu Al à partir des paramètres obtenus à
l’ambiant, en supposant qu’ils restent constants malgré l’élévation de la température,
et l’absence de transition de phase.
Pour construire nos potentiels thermodynamiques, repartons de l’équation de Mie-
Grüneisen 5.9. La modélisation référencée à l’isotherme doit pouvoir vérifier la courbe
d’Hugoniot telle que :
PH (v)−PF (v,T0) =
Γ(v)
v
(eH (v)−eF (v,T0)) (5.13)
Avec PH , eH et v se rapportant respectivement à la pression, l’énergie interne à l’Hu-
goniot, et PF et eF se rapportant à l’isotherme à 300 K . En remplaçant eH dans 5.13, par
son expression donnée par l’équation de conservation de l’énergie 2.12 des relations de
Rankine-Hugoniot, il est alors possible d’exprimer PH telle que :
PH (v) =
1
1− Γ(v)2v (v0 − v)
�
PF (v)+
Γ(v)
v
(e0 −eF (v))+
�v0 − v
2
�
P0
�
(5.14)
En faisant l’hypothèse que Γ(v)v =
Γ0
v0
est constant pour une phase, on aboutit à une
forme simplifiée telle que :
PH (v) =
2v0
2v0 −Γ0(v0 − v)
�
PF (v)+
Γ0
v0
(e0 −eF (v))+
�v0 − v
2
�
P0
�
(5.15)
L’expression de PF (v) est donnée par une des formulations des isothermes (5.5) –
(5.8) et eF (v) peut s’écrire à l’isotherme sous la forme :
eF (v) = fF (v)+T0sF (v,T0) (5.16)
Avec fF (v), T0 et sF (v,T0) représentant respectivement l’énergie libre massique de
la contribution froide, la température à 300 K et l’entropie massique de la contribution
froide. Pour déterminer l’expression de, il suffit de repartir de la forme de la différen-
tielle de l’énergie libre :
d f =−Pd v − sdT (5.17)
L’énergie libre f (v,T ) peut alors s’écrire :
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f (v,T ) = f (v0,T0)−
v
�
v0
T
�
T0
(Pd v + sdT ) (5.18)
Par définition, le potentiel f (v,T ) est une fonction d’état, autrement dit le calcul de
son intégrale ne dépendra pas du chemin suivi mais uniquement des états initiaux et
finaux. Nous pouvons donc décomposer le chemin thermodynamique en une transfor-
mation isotherme à température T0 faisant passer le volume de v0 à v et en une trans-
formation isochore de volume v faisant passer la température de T0 à T . L’équation
(5.18) devient :
f (v,T ) = f (v0,T0)−
v
�
v0
(Pd v + sdT )T0 −
T
�
T0
(Pd v + sdT )v (5.19)
Qui une fois simplifiée résulte en :
f (v,T ) = f (v0,T0)−
v
�
v0
P (v,T0)d v −
T
�
T0
s(v,T )dT (5.20)
Le terme P (v,T0) se rapporte à l’évolution de la pression pour une isotherme don-
née, soit à la pression froide. Par conséquent, fF (v) s’écrira sous la forme :
fF (v,T0) = f (v0,T0)−
v
�
v0
PF (v,T0)d v (5.21)
Pour expliciter complètement eF , nous devons nous pencher sur la définition de
l’entropie sF (v,T0). À partir des dérivées du premier et du second ordre de l’énergie
libre :
�
∂ f
∂T
�
v
=−s (5.22)
�
∂ f
∂v
�
T
=−P (5.23)
�
∂2 f
∂T 2
�
v
=−
�
∂s
∂T
�
v
=−
cv
T
(5.24)
∂2 f
∂T∂v
=
∂2 f
∂v∂T
=−
�
∂s
∂v
�
T
=−
�
∂P
∂T
�
v
=−
Γ(v)
v
cv (5.25)
Il est possible de déterminer une forme différenciée de l’entropie telle que :
d s =
�
∂s
∂v
�
T
d v +
�
∂s
∂T
�
v
dT (5.26)
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De même que pour f (v,T ), l’entropie est une fonction d’état donc son calcul ne dé-
pend pas du chemin suivi. Par conséquent, nous décomposons le chemin thermody-
namique en une transformation isochore et une transformation isotherme. L’entropie
s’exprime alors :
sF (v,T ) = s(v0,T0)+
v
�
v0
T
�
T0
�
cv
T
dT +
Γ(v)
v
cv dV
�
= s(v0,T0)+
T
�
T0
cv
T
dT +
v
�
v0
Γ(v)
v
cv d v
(5.27)
En postulant cv = cv0 et
Γ(v)
v =
Γ0
v0
, l’expression de l’entropie s revient à :
sF (v,T ) = s(v0,T0)+
Γ0
v0
cv0 (v − v0) (5.28)
Finalement, il ne reste plus qu’à remplacer dans l’équation 5.16 les expressions de
fF (V ) et sF (v,T ) :
eF (v) = f (v0,T0)+T0s(v0,T0)−
v
�
v0
PF (v,T0)d v +T0
Γ0
v0
cv0 (v − v0) (5.29)
Avec e0(v,T0) = f (v0,T0)+T0s(v0,T0). En réinjectant l’équation (5.29) dans l’équa-
tion (5.15), nous pouvons tracer nos surfaces d’états pour différentes formulations d’iso-
thermes. Une fois la pression PH et l’énergie interne eH déterminées par ce modèle, on
utilise les équations de conservation 2.10 à 2.12 pour déterminer la vitesse matérielle u
et la célérité de l’onde de choc D01 associées, telles que :
D01 = u0.
v1
v1 − v0
−u1.
v0
v1 − v0
(5.30)
et
−u12
�
v0
v1 − v0
�
+u1
�
u0v1
v1 − v0
�
−u0
�
u0v1 −u1v0
v1 − v0
�
− (PH −P0)v0 = 0. (5.31)
La figure 5.2 rassemble les données obtenues par le modèle de Mie-Grüneisen ré-
férencé à 300 K selon les isothermes de Birch, Brennan-Stacey, Vinet et Hama-Suito.
Ces données sont comparées aux résultats expérimentaux de l’Hugoniot dans les plans
D −u et P −u.
Les valeurs calculées par chacun des modèles ne diffèrent que très légèrement d’une
formulation d’isotherme à l’autre sur le domaine de pression considéré. En effet, le
nombre de points expérimentaux allié à un domaine de pressions relativement réduit
ne permet pas de mettre en avant de flagrantes différences entre les formulations de
Birch, Brennan-Stacey, Vinet ou encore Hama-Suito.
Avec le jeu de paramètres basé sur les données du tableau 5.1 issues de la littéra-
ture (K0 = 110 GPa ; K �0 = 4 ; Γ0 = 1,65, f0 = 0 J .kg
−1, s0 = 0 J .kg
−1.K −1, cv0 = 340
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J .kg−1.K −1), le modèle de Mie-Grüneisen référencé aux isothermes ne semble en me-
sure de reproduire que les points de l’Hugoniot associé au régime R3. Dans le dia-
gramme D −u, les célérités d’ondes de choc sont raisonnablement approchées par le
modèle dans le régime R3 au regard des incertitudes de mesure de 15 %. En dehors, des
différences sont observées. Dans le diagramme P−u, les basses pressions calculées par
le modèle apparaissent proches des données expérimentales.
FIGURE 5.2 – Confrontation des résultats prédits par le modèle de Mie-Grüneisen référencé aux iso-
thermes de Birch- (bleu), de Brennan-Stacey (noir discontinu), Hama-Suito (bleu ciel) et Vinet (rouge
discontinu) aux données expérimentales de la campagne LULI2000, pour K0 = 110 GPa ; K �0 = 4 ;
Γ0 = 1,65, f0 = 0 J .kg
−1, s0 = 0 J .kg
−1.K −1, cv0 = 340 J .kg
−1.K −1.
Ce constat était à prévoir compte tenu des allures de vitesses observées dans ces
deux plans. Toutefois, il est étonnant que ces paramètres de constructions obtenus à
l’ambiante puissent permettre au modèle de reproduire le régime R3 apparaissant au-
tour de 30 GPa. À partir de cette observation, nous sommes en mesure de postuler un
avis contraire à celui émis par Togo et al et Martin et al. En effet, la modélisation que
nous avons effectuée se base uniquement sur une approche hydrodynamique ignorant
tout comportement élasto-plastique. En partant de ce principe, la capacité de ce mo-
dèle à reproduire R3 pourrait signifier que ce domaine soit purement hydrodynamique.
Dans ce cas, les régimes R1 et R2 seraient dus au comportement élasto-plastique de
notre ternaire. Dans cette optique, les verres métalliques Z rCu Al pourraient alors être
modélisés par une équation d’état de Mie-Grüneisen référencée à une isotherme à 300
K , auquel il serait possible de coupler une loi de comportement élasto-plastique tenant
compte des effets d’adoucissement. Ce n’est que par la simulation numérique qu’il sera
possible d’attester de la pertinence de cette modélisation.
Une alternative reviendrait à suivre les conclusions de Togo et al et Martin et al,
en modélisant les régimes R2, R3 et R4 comme étant des phases distinctes. Dans ce
cas, les jeux de paramètres permettant de construire nos potentiels thermodynamiques
doivent pouvoir être mesurés expérimentalement ou bien déduits par la modélisation.
Dans la prochaine section, nous présentons une étude paramétrique sur K0, K �0 et Γ0
afin d’attester s’il est possible de reproduire les données expérimentales avec cette ap-
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proche. À la vue des faibles divergences entre les résultats obtenus pour chacune des
formulations d’isothermes, nous décidons de réduire notre étude paramétrique à un
seul cas, à savoir l’isotherme de Birch.
5.2.3 Étude paramétrique sur K0, K �0 et Γ0
L’influence du module de compressibilité isotherme K0 est décrite dans les plans
D −u et P −u des figures 5.3 (a) et (b) pour des valeurs s’étalant de 0 à 189 GPa. L’aug-
mentation de K0 entraîne un accroissement conséquent de la célérité du choc, et plus
particulièrement pour des vitesses matérielles faibles (cf. Fig. 5.3 (a)). Cette observation
est cohérente avec la définition même de la vitesse du son. Globalement, cela se traduit
par un décalage vertical dans le plan D −u. Ce gain sur D se répercute sur la courbure
du profil de polaire P −u à basses pressions – qui s’en retrouve augmenté – à laquelle
s’ajoute un décalage vertical pour les pressions élevées (cf. Fig. 5.3 (b)). Le module K0
va donc jouer sur la pente à basse pression et sur le niveau de célérité D de départ.
FIGURE 5.3 – Influence du coefficient de compressibilité isotherme K0 sur l’évolution du modèle dans
les plans D−u (a) et P −u (b). Ce paramètre modifie significativement le niveau de vitesse du choc initial
(a) et la pente de la courbe à basse pression (b).
Au contraire, en faisant varier K �0 il est possible d’agir plus particulièrement sur la
courbure de la polaire P −u à moyennes et hautes pressions/vitesses matérielles (cf.
Fig. 5.4). Semblablement à K0, la pente à basse pression est aussi ajustable via sa dé-
rivée première K �0. Ces deux paramètres se révèlent donc cruciaux quant à l’évolution
de la pression depuis l’état de référence choisi. L’objectif sera donc de conserver les
valeurs expérimentales obtenues à l’ambiant et à l’état de repos de sorte à refléter au
mieux la réalité. Néanmoins, comme l’illustrent les figures 5.3 et 5.4, ils ne sont pas en
mesure de modifier significativement l’allure à basses pressions et vitesses matérielles,
empêchant ainsi de reproduire le régime R2.
Enfin, le paramètre de Grüneisen à l’état de référence Γ0 induit une modification
sur l’évolution de D et P similaire à un combiné de K0 et K �0. En effet, sur la figure
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FIGURE 5.4 – Influence de la dérivée première du coefficient de compressibilité isotherme K �0 sur
l’évolution du modèle dans les plans D−u (a) et P−u (b). Ce paramètre permet d’introduire une courbure
dans l’évolution de la vitesse du choc et de la pression pour les moyennes et hautes pressions.
5.5 nous pouvons distinguer que son augmentation se traduit par l’augmentation de la
courbure à hautes pressions. Autre effet connexe visible dans le plan D −u de la figure
5.5 (a) : un décalage vertical positif des vitesses de choc lorsque augmente d’autant plus
prononcé que la vitesse matérielle augmente.
FIGURE 5.5 – Influence du paramètre de Grüneisen Γ0 sur l’évolution du modèle dans les plans D −u
(a) et P−u (b). Le niveau initial du choc se voit modifié par ce dernier ainsi que la courbure de la variation
de vitesse du choc et de pression à moyennes et hautes pressions.
En étudiant séparément chacun des coefficients intervenant dans le modèle, nous
avons pu isoler l’effet de chacun d’entre eux. La prochaine étape consiste à déterminer
s’il existe un jeu de coefficients à même de reproduire la courbe d’Hugoniot expéri-
mentale. Étant au fait de ruptures d’allures marquées entre chacun des régimes, il est
impossible de déterminer une unique configuration à même de restituer toute l’Hugo-
niot.
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Pour y pallier, nous avons opté de nouveau pour un découpage de l’Hugoniot en
trois zones. Des sets de paramètres ont été déterminés pour les régimes R2, R3 par une
méthode d’approximation non-linéaire basée sur l’algorithme « Generalized Reduced
Gradient » développé par Leon Lasdon et al [89]. Le régime R4 pour sa part n’a mal-
heureusement pas pu être approché par cette modélisation. Pour rappel, le calcul de la
contrainte sous choc se fait dans le cadre d’une approche purement hydrodynamique.
FIGURE 5.6 – Polaire D −u illustrant le modèle d’équation d’état de Mie-Grüneisen référencé à une
isotherme de Birch pour les régimes R2 et R3.
Les figures 5.6 et 5.7 illustrent l’évolution du modèle pour les régimes R2 et R3 dans
les plans D-u et P-u selon deux jeux de paramètres résumés dans le tableau 5.2. Les dif-
férentes courbes ont été obtenues en contraignant la valeur de cv0 à la valeur de la lit-
térature et en faisant varier les autres paramètres K0, K �0, Γ0, f0 et s0. Dans le plan D−u,
le modèle R2 ne reproduit qu’avec peu de satisfaction les points expérimentaux. Bien
que les valeurs calculées par le modèle se retrouvent dans les barres d’erreur des points
(2) et (3), elles restent malgré tout distantes du point (1). Bien entendu, le manque de
points expérimentaux ne permet pas de discriminer complètement si le modèle n’est
pas réellement en mesure de reproduire correctement les basses vitesses. De plus, l’or-
donnée à l’origine apparaît bien en-dessous de la célérité du son au repos. En principe,
la modélisation devrait pouvoir prédire une célérité de l’onde de choc tendant vers celle
de l’onde acoustique au repos. À ces écarts s’ajoutent les valeurs de K0, K �0 et Γ0 déter-
minés par l’algorithme d’approximation bien différentes de celles de l’ambiant. Pour
reproduire la variation de la célérité du choc à partir de 4,2 km.s−1, le module de com-
pressibilité a dû être abaissé à 9,3 GPa et celui de sa dérivée première par rapport à la
pression à 0. Le coefficient de Grüneisen a quant à lui été amené à 8,9. L’abaissement
du module de compressibilité n’est pas chose étonnante lorsque l’on remet en perspec-
tive l’éventuel phénomène d’adoucissement se produisant une fois la limite élastique
dépassée. Pour ce qui est du K �0 , l’étude paramétrique nous a permis de mettre en
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évidence qu’une valeur proche de 0 permettait d’avoir une évolution quasi constante
de la célérité du choc pour de basses vitesses matérielles. Il n’est donc pas surprenant
que sa valeur ait été ramenée à 0. Dans cet esprit, il n’est « en principe » pas si étonnant
d’observer un coefficient de Grüneisen si élevé. Toujours d’après l’étude paramétrique,
la figure 5.5 nous a montré que celui-ci jouait directement sur la variation de la célérité
du choc D . Compte tenu de la très rapide variation de celle-ci dans R2, l’algorithme
d’optimisation n’a eu d’autre moyen que d’accroître la valeur de Γ0. Seulement, elle dé-
passe très largement les valeurs généralement rapportée pour les verres métalliques,
ainsi que celles de la majorité des matériaux métalliques [110]. Reste donc à savoir si
une telle modélisation a un sens pour ce régime.
FIGURE 5.7 – Polaire P −u illustrant le modèle d’équation d’état de Mie-Grüneisen référencé à une
isotherme de Birch pour les régimes R2 et R3.
Concernant R3, les points (3) à (6) sont relativement bien reproduits par le modèle.
Ce constat était à prévoir étant donné que les données issues de la littérature permet-
taient de reproduire spécifiquement ce régime. En examinant les données du tableau 2,
les données obtenues diffèrent beaucoup moins de celles de la littérature que pour R2.
Les coefficients K �0 et Γ0 jouant directement sur la pente de l’évolution de la célérité
du choc, leur valeur se retrouve abaissée afin de pouvoir reproduire plus précisément
le pseudo-plateau caractérisant R3. C’est aussi la raison pour laquelle K0 se retrouve
élevée, qui à priori se manifeste à des niveaux de pression plus élevé. En admettant que
pour ce régime de pression – apparaissant au-délà de 30 GPa – tous les mécanismes de
plasticité, tels la génération de bandes de cisaillement ou bien la densification, ont été
activés à plus faibles pressions, alors il apparaît cohérent d’observer une augmentation
de K0 avec la pression. Etant donné que ce coefficient rend compte de la variation du
volume en fonction de la pression à température constante, il n’est pas étonnant de voir
sa valeur augmenter lorsque le matériau se retrouve compressé.
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TABLE 5.2 – Paramètres du modèle de Mie-Grüneisen référencé à l’isotherme de Birch. ρ0, u0, P0, K0,
K �0, Γ0, cv0 , T0, f0, s0 représentent respectivement la pression, la vitesse matérielle, le coefficient de com-
pressibilité isotherme et sa dérivée première, le paramètre de Grüneisen, la capacité calorifique, la tem-
pérature, l’énergie libre et l’entropie pour un état de référence choisi.
Paramètres R2 R3
ρ0 [kg .m−3] 6580 6580
u0 [km.s−1] 0 0
P0 [GPa] 0 0
K0 [GPa] 9,29 145,71
K �0 [−] 0 3,05
Γ0 [−] 8,92 0,8
cv0 [J .kg
−1.K −1] 340 340
T0 [K ] 300 300
f0 [J .kg
−1] 0 0
s0 [J .kg
−1.K −1] 0 0
5.2.4 Synthèse sur l’approche de Mie-Grüneisen référencé à une iso-
therme
Finalement, que faut-il retenir de cette ébauche de modélisation par Mie-Grüneisen
référencé à une isotherme ? Tout d’abord, le faible nombre de points de la courbe d’Hu-
goniot ne nous a pas permis de discriminer si un modèle d’isotherme prévalait sur les
autres. Ensuite, nous avons pu constater que les données de la littérature – nous per-
mettant de construire les potentiels thermodynamiques – restituaient étonnamment
bien le régime R3. Souhaitant suivre les conclusions apportées par Togo et al et Martin
et al, nous avons décidé de chercher des sets de coefficients permettant de reproduire
notre courbe d’Hugoniot expérimentale pour chacun des régimes. Nous nous sommes
alors confrontés à des valeurs peu convaincantes pour le régime R2 et l’absence totale
d’approximation de R4 par ce modèle. Une fois de plus, seul R3 a pu être reproduit de
manière satisfaisante par cette approche.
Au cours de la construction de ce modèle, nous avons émis plusieurs hypothèses
dont cv = cv0 = cst et
Γ(v)
v =
Γ0
v0
= cst auquelles s’ajoutent des formulations d’isothermes
qui ne permettent pas de restituer des phénomènes de transition vitreuse ou de den-
sification. De par la présence d’une température de transition vitreuse, de cristallisa-
tion et de l’effet de la température sur l’évolution du cp , et des hypothèses simplifi-
catrices formulées, il n’est finalement pas aussi évident de restituer les données sous
choc en se basant uniquement sur une isotherme ne rendant pas compte des phéno-
mènes thermo-activés et du simple coefficient de Grüneisen. Ne disposant ni d’un dia-
gramme de phase pression-température, ni de l’évolution du cp avec la température, il
n’est donc pas étonnant d’avoir rencontré autant de difficultés à modéliser l’équation
d’état de notre ternaire par cette approche. Malgré cela, l’étonnante restitution de R3
par ce modèle pourrait nous apporter des pistes de réflexions quant à la nature des ré-
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gimes R2 et R3.
En supposant le régime R3 comme purement hydrodynamique, il serait alors pos-
sible de modéliser notre verre métallique sans postuler l’existence de transitions de
phases solides-solides. Ainsi, nous nous affranchirions des problèmes liés au calcul de
l’enthalpie libre et à l’identification « aveugle » de la phase existante. En y ajoutant une
loi de comportement adaptée pouvant prendre en compte des effets d’adoucissement
et de légère densification, il serait alors possible d’estimer pour la première fois la tem-
pérature atteinte sous choc.
Une autre alternative reviendrait à modéliser notre matériau à partir de sa phase
liquide. Au regard des résultats obtenus sous choc et sous compression isentropique,
aucun saut en entropie n’a pu être identifié. De plus, lors de leur fabrication les verres
ne subissent pas de saut d’entropie aussi brutal que celui lié au changement d’état
liquide-solide. Ainsi, il serait possible d’imaginer modéliser nos verres à partir de la
phase liquide et ensuite piloter le passage d’un régime à l’autre via des changements
de capacité calorifique ou encore de développer une isotherme « ad hoc ». En effet, les
données expérimentales ne donnent accès qu’à une ligne sur la surface d’état. Or, dans
le chapitre précédent nous avons pu observer que la courbe d’Hugoniot et l’isentrope
de compression étaient confondues dans le plan P−u. Par conséquent, il n’est pas pos-
sible de statuer de sur la validité du choix d’une isotherme « classique » du type Birch,
Brennan-Stacey, Vinet ou Hama-Suito.
Pour l’heure, cette modélisation n’apporte pas les résultats escomptés. Bien que
plusieurs pistes alternatives aient été envisagées, elles requièrent de collecter des don-
nées complémentaires aussi bien expérimentales que numériques. Pour cette raison,
nous avons décidé de concentrer notre modélisation sur des données dont nous dispo-
sions. Dans la prochaine section, nous aborderons la modélisation de l’équation d’état
de notre verre métallique par la formulation de Mie-Grüneisen référencée à l’Hugoniot.
5.3 Mie-Grüneisen référencée à l’Hugoniot
La construction de cette équation d’état revient à déterminer pour chacun des ré-
gimes dans le plan D-u, les équations d’un ou de plusieurs polynômes s’approchant au
mieux de nos données expérimentales. Compte tenu du nombre de points de l’Hugo-
niot obtenus et de la présence de plusieurs régimes, nous avons opté pour une approxi-
mation par un polynôme de degrés 1 ou 2 pour chacun d’entre deux. L’avantage de cette
approche repose clairement sur sa simplicité de mise en pratique, que cela soit dans la
détermination des coefficients des polynômes ou dans son implémentation dans un
code numérique. En contrepartie, elle introduit des incertitudes non négligeables liées
au nombre de points de mesure et au choix du degré du polynôme. Toutefois, nous au-
rons accès pour la première fois à toutes les variables thermodynamiques dont celles
non mesurables in-situ telle que la température.
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FIGURE 5.8 – Tracés des approximations polynomiales du régime R2 obtenus dans les diagrammes
D −u (a) et P −u (b).
Les figures 5.8, 5.9 et 5.10 présentent les données des tirs sous chocs sur Z r 60Cu30 Al 10
dans les plans D −u (a) et P −u (b), aux côtés des différentes approximations poly-
nomiales de degrés 1 et 2 pour les régimes R2, R3 et R4 calculées par la méthode des
moindres carrés. Les approximations pour R2, R3 et R4 ont été réalisées pour plusieurs
intervalles de points. Les expressions polynomiales de chacune des courbes sont ré-
sumées dans le tableau 5.3. Compte tenu du nombre de points employés pour réa-
liser les approximations polynomiales, toutes les versions se révèlent plus ou moins
valides. Néanmoins, si l’on souhaite attribuer à ces expressions un minimum de sens
physique, il convient de se rapprocher d’une formulation similaire à la relation empi-
rique D = c0 + su. Ainsi, nous devons nous restreindre aux polynômes d’ordre 1. Dans
la formulation D = c0 + su, le c0 s’apparente pour un grand nombre de matériaux à la
célérité des ondes sonore au repos. Par conséquent, seuls les polynômes d’ordre 1 pré-
sentant un c0 positif seront retenus pour modéliser notre matériau par cette relation.
FIGURE 5.9 – Tracés des approximations polynomiales du régime R3 obtenus dans les diagrammes
D −u (a) et P −u (b).
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D’après la figure 5.8 et le tableau 5.3, seule la courbe rouge continue (D = 0,418−
0,0061.u) déterminée à partir des points (1) à (3) s’exprime en fonction d’un c0 posi-
tif. Certes, celui-ci est très nettement en dessous de la célérité des ondes sonores dé-
duite des mesures par échographie ultrasonore (� 4,08 km−1s ). Ce résultat fait écho au
module de compressibilité isotherme obtenu pour R2 via le modèle de Mie-Grüneisen
référencé à l’isotherme. En effet, la vitesse du son peut s’exprimer comme :
cs =
�
Ks
ρ
(5.32)
FIGURE 5.10 – Tracés des approximations polynomiales du régime R4 obtenus dans les diagrammes
D −u (a) et P −u (b).
Bien que les expressions de Ks et KT diffèrent l’une de l’autre, elles rendent néan-
moins compte de la variation relative de volume sous l’effet de la pression. Or, nous
avions constaté que la restitution de R2 par Mie-Grüneisen référencé à une isotherme
de Birch nécessitait une chute de KT par rapport à sa valeur au repos et à l’ambiante.
Ici, un parallèle peut être fait à partir de la célérité du choc D observée au début de R2
mais aussi par la valeur du c0 obtenu par l’approximation polynomiale d’ordre 1. On se
retrouve alors avec une célérité très proche du cs0 au repos alors que le passage du choc
a engendré une compression de la matière. À l’instar de la silice qui présente une chute
de son coefficient de compressibilité à cause du phénomène de densification, ces dif-
férentes observations pourraient correspondre à la manifestation d’un comportement
atypique des verres métalliques tel l’adoucissement ou encore une légère densification.
En examinant la figure 5.9, les deux approximations illustrées par les courbes rouges
et noires continues fournissent des valeurs très proches des données expérimentales
tout en conservant le format D=c0+su. Compte tenu de leur proximité, les deux formu-
lations D = 5,245+ 0,521.10−3.u et D = 5,099+ 0,668.10−3.u peuvent être envisagées
pour modéliser R3. Cette fois-ci, les valeurs de c0 obtenues sont nettement au-dessus
du cs0 , ce qui apparaît cohérent à la fois avec la définition de la célérité du son et la va-
leur de module de compressibilité à l’ambiant.
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Pour le dernier régime R4 (cf. Fig. 5.10), l’approximation linéaire établie entre les
points (7) à (9) illustrée par la courbe rouge continue reproduit de manière satisfaisante
les données expérimentales. Bien que le c0 soit négatif, l’objectif de cette modélisation
est d’ajuster un modèle empirique dont les paramètres n’ont pas de sens physique par-
ticulier. Pour cette raison, notre choix se porte sur l’équation de la courbe rouge conti-
nue, soit D =−6,418+7,737.u.
Maintenant que les relations empiriques pour chacun des régimes sont connues,
nous pouvons résumer nos choix de modélisation en traçant l’évolution de la célé-
rité du choc en fonction de la pression (cf. Fig. 5.11). Le modèle ne prenant pas en
compte le comportement élasto-plastique de nos verres métalliques, les vitesses au
repos des ondes acoustiques ne sont pas reproduites. Au-delà, l’allure est bien appro-
chée bien par le modèle pour tous les régimes. Les valeurs prédites par le modèle pro-
curent une bonne estimation des valeurs expérimentales. En résumé, le comporte-
ment hydrodynamique de notre verre métallique ternaire Z rCu Al peut être reproduit
pour une plage de pressions s’étalant de 15 à 110 GPa par les équations empiriques
D = 0,418−0,0061.u pour R2, D = 5,099+0,668.10−3.u pour R3 et D =−6,418+7,737.u
pour R4.
FIGURE 5.11 – Comparaison des approximations polynomiales retenues pour chaque régime aux don-
nées expérimentales obtenues sous choc.
Cette version d’équation d’état, aussi simple et empirique soit elle, constitue un
résultat important puisqu’une fois implémentée dans un code hydrodynamique elle
permettra de résoudre la propagation des ondes de choc dans nos matériaux. En usant
des données de la littérature sur les valeurs de Γ0 et de cp , de premières simulations
pourront être entreprises afin de tenter de restituer les signaux VISAR de surface libre
ayant servi à notre courbe d’Hugoniot. En fonction des résultats prédits, les pertinences
du Γ0, du cp et de la modélisation par Mie-Grüneisen pourront être évaluée. En consé-
quence seulement, de premier ordres de grandeurs relatifs à la température, la variation
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d’entropie ou encore des vitesses de déformations pourront être obtenus.
5.4 Synthèse et limitations
De cette succincte étude sur la modélisation du comportement hydrodynamique
de nos verres métalliques, il ressort que la présence de plusieurs régimes complexifie la
modélisation de leurs équations d’état. Bien entendu, en utilisant la relation empirique
D = c0 + s.u, il nous fut possible de déterminer un set de paramètres à même de repro-
duire l’allure de nos polaires. Par choix, nous avons décidé de conserver le découpage
en régimes alors qu’il aurait tout à fait été possible de chercher une fonction à même
de reproduire l’intégralité de notre polaire D−u. Néanmoins, souhaitant introduire des
paramètres physiques dans notre modélisation, notamment via une modélisation par
Mie-Grüneisen, nous nous sommes confrontés à quelques difficultés. En effet, en réfé-
rençant l’équation de Mie-Grüneisen à une isotherme « classique », nous avons mis en
exergue l’impossibilité de cette approche à reproduire l’ensemble des régimes notam-
ment par la prise en compte de phénomènes thermo-activés. En choisissant une nou-
velle fois de découper notre courbe d’Hugoniot en trois régimes, nous nous sommes
aperçu que cette approche ne permettait de reproduire uniquement les résultats expé-
rimentaux des régimes R2 et R3. De plus, les valeurs du coefficient de compressibilité
K0, de sa dérivée première par rapport à la pression K �0 et du coefficient de Grüneisen
déterminés, se révèlent nettement différentes des données initiales pour le régime R2.
Seules les données obtenues pour R3 semblent en accord avec les données initiales et
les valeurs du coefficient de Grüneisen généralement observées pour les métaux [110].
Par ailleurs, une récente étude théorique de Pandey et al [121] a montré que pour une
modélisation de l’équation d’état des verres métalliques base zirconium par une iso-
therme de Birch les coefficients K �0 et Γ0 diminuaient avec l’augmentation de la pres-
sion, tandis que K0 augmentait. Ce résultat souligne une fois de plus la cohérence rela-
tive des paramètres déterminés pour R3, et l’aberration de ceux obtenus pour R2.
L’inaptitude apparente de cette approche est à rapprocher des différentes hypo-
thèses nécessairement formulées au regard des données dont nous disposons. En plus
de se baser sur une isotherme, nous avons supputé une invariance du rapport Γ(v)v et
du cp pour la phase solide. Or contrairement aux solides cristallins, les verres disposent
de seuils de température clés, tels que la température de transition vitreuse ou de cris-
tallisation, aux passages desquels le comportement change. Par conséquent, ces para-
mètres peuvent être amenés à varier fortement.
Il a été rapporté par plusieurs auteurs que la température de transition vitreuse
variait quasi linéairement avec l’augmentation de la pression – jusqu’à 5 GPa – dans
les verres métalliques base Z r [160, 78], tout comme la température de cristallisation
[174, 162]. D’ailleurs, l’étude de Yang et al [162] a montré l’existence d’une dépendance
de la vitesse de trempe sur le processus de cristallisation sous pression au-delà de 6
GPa dans un verre métallique Z r 41T i 14Cu12,5Ni 10Be22,5. Pour étudier plus en détails
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FIGURE 5.12 – Diagramme schématique pression-température, inconnu pour un grand nombre de
verres métalliques. D’après plusieurs études sur l’évolution de la Tg et de la Tx avec la pression, la tem-
pérature de transition vitreuse semblerait croître plus rapidement que la température de cristallisation.
Leur intersection pourrait alors engendrer de nouvelles configurations pouvant expliquer l’apparition
de régimes sous choc.
l’effet de la pression sur la transition vitreuse et la cristallisation, une étude récente de
Hu et al [66] a révélé qu’il existait une forte dépendance à la pression de la dynamique
de formation de l’état vitreux. En particulier, ils ont étudié par dynamique moléculaire
les fonctions de distribution de paires d’un verre métallique Z r 50Cu44 Al 6 – très proche
de notre composition – sous l’effet du refroidissement et d’une compression hydro-
statique. Dans les deux cas, une densification générale de la structure était observée
jusqu’à un certain degré, tout en influençant significativement la coordination. Il s’est
avéré que la chute de température favorisait la formation de liaisons avec les atomes de
zirconium. Au contraire, l’augmentation de la pression a pour conséquence d’accroître
la coordination du cuivre avec l’aluminium et d’ainsi tendre vers une structure locale
atomique plus organisée, le plus souvent autour du cuivre sous la forme d’icosaèdres
complets. Or, nous l’avons vu dans le chapitre 1, la présence de ces organisations lo-
cales semble être en partie responsable du comportement des verres métalliques.
Ainsi, aborder la modélisation de l’équation d’état de nos verres métalliques par
une isotherme supposerait que nous connaissions précisément les états dans lesquels
se trouve la matière pour la plage de pressions considérées. En établissant un parallèle
entre notre courbe d’Hugoniot et les observations de Hu et al [66], il est fort à parier que
132 Chapitre 5. Équation d’état des verres métalliques : ébauches de modélisation
des réorganisations locales proches de celles de structures icosaédriques ou de cristaux
sont à l’origine de certains des régimes observés. Pour progresser à l’avenir dans cette
démarche de modélisation, il faudra pouvoir établir quantitativement le diagramme
pression-température de la figure 5.12 en n’y indiquant les éventuelles modifications
de structure à l’échelle locale, et déterminer l’élévation de température induite par le
choc. Dans cette optique, nous avons entrepris de compléter nos quelques points de
l’Hugoniot par des données relatives à une isentrope de compression. En effet, en com-
primant à l’aide d’une rampe quasi-isentropique la matière il est possible d’avoir accès
en très peu de tirs – un voire deux – à un très grand nombre d’informations, telles que
les changements de phase, et ainsi confirmer la présence ou non des régimes observés
sous choc.
Chapitre 6
Endommagement et rupture
dynamique des verres métalliques
« Don’t be too proud of this technological terror you’ve constructed. The ability to destroy a
planet is insignificant next to the power of the Force. . . ».
| Darth Vador (An 0), Star Wars : Episode IV – Un Nouvel Espoir.
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Jusqu’à présent, nous avons principalement concentré notre attention sur la façon
dont se propageaient les ondes de chocs dans les verres métalliques base zirconium.
Pour compléter notre caractérisation, nous avons entrepris plusieurs campagnes d’es-
sais laser dans le but d’étudier les processus d’endommagement et de rupture dyna-
mique. Dans ce chapitre, il sera question d’étudier à plusieurs échelles les phénomènes
de rupture engendrés par divers chargements laser. L’objectif final de ce chapitre sera
d’apporter des éléments de réponses quant à l’utilisation des verres métalliques base
zirconium pour des application de défense.
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6.1 L’écaillage
Dans le cadre des expériences de chocs non soutenus produits par impact, explosifs
ou laser, plusieurs processus de rupture dynamique sont susceptibles de se produire,
conduisant à l’éjection de fragments en face arrière des cibles – écaillage, micro-jetting,
micro-écaillage, perforation. En ce qui concerne cette étude, nous nous focaliserons
uniquement sur le phénomène d’écaillage. Celui-ci implique la séparation d’une por-
tion de matière de son volume de départ – appelée écaille –, résultant d’un état de
contrainte issu de l’interaction des ondes au sein du matériau. En propagation 1D, cet
état se résume en une contrainte de traction générée par la rencontre et la superposi-
tion de deux faisceaux d’ondes de détentes se propageant en sens opposé. Si l’ampli-
tude de cet état de traction est suffisante, alors la rupture se produit et une écaille est
éjectée. Pour appréhender ce processus, nous nous intéresserons à l’interaction entre
ondes de détentes suite à la réflexion des ondes de chocs non soutenus sur une surface
libre.
FIGURE 6.1 – Principe du phénomène d’écaillage. Diagrammes position-temps x − t (a) et pression-
vitesse matérielle P −u. Le chargement mécanique induit par laser est représenté par un créneau de
durée τ. Les ondes de choc sont représentées en rouge et les ondes de détente en bleu pointillé dans la
figure (a).
Soit une cible soumise à un chargement en créneau de durée τ d’un coté avec une
surface libre de l’autre côté. Le diagramme de marches en figure 6.1 (a) représente les
trajectoires des ondes de choc et de détente, les interfaces ainsi que les différents états
thermodynamiques de la matière conduisant à l’apparition du phénomène d’écaillage.
Le diagramme P −u de la figure 6.1 (b) rassemble les différents états de la matière at-
teints lors de la propagation des ondes. À l’instant initial, le matériau se trouve à l’état
de repos (0) (P = 0, u = 0). Lors du chargement, le choc généré induit un changement
d’état dans la cible faisant passer de l’état (0) à l’état (1) (P = P1, u = u1). Dès la fin du
chargement (t = tc ), un faisceau de détentes incident est émis et se propage de la face
avant vers la face arrière de la cible à la poursuite du choc. Durant sa propagation, ce
faisceau ramène progressivement la matière à l’état (0). En se propageant, le choc at-
teint la face arrière de l’échantillon, se réfléchit en un faisceau de détentes et engendre
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l’état (2) (P = 0, u = u2). À l’approche de la surface libre, les détentes incidentes inter-
agissent avec les détentes issues de la réflexion du choc. De cette interaction résulte
un état de traction (3). Si la contrainte en traction atteint la limite à la rupture dyna-
mique σR alors la rupture se produit à l’état (4) et au temps t = te , donnant naissance
à deux surfaces libres. À noter que les mécanismes de création de surfaces ne sont pas
pris en compte dans cette approche. De cette séparation s’en suit une relaxation des
contraintes de traction se propageant sous la forme d’une onde de re-compression, qui
engendre une ré-accélération de l’écaille (état (5)). Des réverbérations subséquentes
d’ondes de compression et de détente dans l’écaille peuvent par la suite être observées
à l’aide de la mesure de la vitesse de surface libre par VISAR ou VH (cf. chapitre 3 sec-
tion 3.1).
FIGURE 6.2 – Signal de vitesse de surface libre illustrant le phénomène d’écaillage. Après le débouché
du choc a 12 ns, une diminution brutale de la vitesse s’observe, laissant apparaître un une ré-accélération
caractéristique de la rupture, suivie d’une oscillation.
La mesure et l’analyse de la vitesse de surface libre constituent une mine d’infor-
mations, nous renseignant à la fois sur le seuil de rupture dynamique du matériau, les
vitesses de déformation associées et sur l’épaisseur de l’écaille engendrée. En effet, la
limite à la rupture σR peut être reliée à la décélération de la vitesse de surface libre
∆uSL = u2 −u5 (cf. Fig. 6.1 (b), aussi dénommé « pull-back » dans la littérature anglaise.
Dans le cadre d’une détermination simplifiée se basant sur l’« approximation acous-
tique », selon laquelle les ondes de compression et de détente se propagent à la célérité
du son cs0 à l’état de repos [118, 5], les variations de vitesse dans le plan P −u sont alors
assimilables à des droites de pente ρ0cs0 (cf. Fig. 6.1 (b)), permettant ainsi d’obtenir la
limite à la rupture σR par l’expression :
σR =
1
2
ρ0cs0∆uSL (6.1)
L’inconvénient de cette relation est la non prise en compte du comportement élas-
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tique et plastique du matériau pouvant entraîner des célérités différentes selon la na-
ture de l’onde et des niveaux de pression. Pour prendre en compte cette différentiation,
Stepanov [140] a proposé d’exprimer σR comme :
σR =
1
2
ρ0cL∆uSL
1
1+ cLcs0
(6.2)
Cette relation fournit généralement des valeurs de limite à la rupture supérieures à
celles obtenues par la relation 6.1 du fait que les ondes longitudinales élastiques se pro-
pagent à des célérités plus élevées que celle du son. À noter que cette limite n’est pas
une caractéristique absolue du matériau. En effet, c’est un indicateur macroscopique
rendant compte de l’amplitude de la tension nécessaire pour initier la rupture à un taux
de déformation donné.
La détermination de la vitesse de déformation peut se faire par l’étude de la décrois-
sance de vitesse de surface libre (cf. Fig. 6.2) ∆uSL pendant la durée de la décroissance
∆t . Elle s’exprime par la relation (6.3), telle que :
ε̇=
1
2cs0
∆uSL
∆t
(6.3)
Pour une grande partie des métaux polycristallins, la limite à la rupture croît avec le
taux de déformation [5] (cf. Fig. 6.3).
FIGURE 6.3 – Limites à la rupture en tension en fonction du taux de déformation pour différents mé-
taux polycristallins [5].
L’épaisseur de l’écaille peut être déterminée par les réverbérations des ondes sui-
vant la création de surfaces libres. La période des oscillations observée sur le signal de
surface libre après la ré-accélération correspondent au temps τ nécessaire aux ondes
longitudinales pour effectuer un aller-retour dans l’épaisseur de l’écaille. L’approxima-
tion de cette épaisseur se résume à :
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d =
1
2
τcL (6.4)
Contrairement aux essais mécaniques quasi-statiques, le chargement lié à l’inté-
raction entre ondes est fortement asymétrique par rapport au plan d’écaillage. En effet,
lors de l’interaction entre le faisceau de détentes incident et celui issu de la réflexion, la
zone de traction est située entre le plan d’écaillage et la surface libre (cf. Fig. 6.4, zone
jaune) alors que la partie en amont à ce plan est encore comprimée (cf. Fig. 6.4, zone
bleue). De plus, du fait de l’étalement des faisceaux de détentes, les vitesses de défor-
mation sont nettement différentes de part et d’autre du plan d’écaillage (cf. Fig. 6.4).
FIGURE 6.4 – Illustration de la propagation d’une onde de choc triangulaire générée par laser (1). Au
cours de sa propagation, les ondes de détente s’étalent et le niveau de pression diminue avec la distance
parcourue (1)→(4). Derrière le front de choc, une quantité de mouvement est communiquée à la matière.
Une fois arrivée en face arrière, les ondes de choc sont réfléchies en faisceau de détentes entraînant une
chute de la pression. Lors de l’interaction des faisceaux incident et réfléchi un état de traction est induit
dans la matière (5), modifiant dans le même temps le taux de déformation qui résulte en un chargement
asymétrique. La rupture apparaît quand le seuil de rupture dynamique en traction est excédé, condui-
sant à l’éjection d’une écaille (6).
6.2 À l’échelle macroscopique
La première étape de notre voyage au sein de la rupture de nos matériaux se situe à
l’échelle macroscopique. Des tirs laser d’impulsions variables allant de plusieurs cen-
taines de femtosecondes à la dizaine de nanosecondes ont été réalisés sur quatre com-
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positions de notre verre métallique Z rCu Al . Parmi les compositions choisies, nous
étudions les nuances : Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10.
Pour rappel, nos essais ont été menés sur les installations ELFIE et LULI2000. L’objec-
tif est de pouvoir caractériser l’effet de la durée de chargement – et donc des vitesses
de déformation – sur les mécanismes de rupture des verres métalliques Z rCu Al . Pour
étudier les vitesses d’envol et la morphologie des fragments, les techniques de véloci-
métrie hétérodyne et de visualisation transverse ont été employées.
6.2.1 Impulsions brèves : 350 fs
Dans cette configuration, les échantillons de verres métalliques d’épaisseurs va-
riables ont été irradiés par un laser de longueur d’onde 1057 nm sur un diamètre de
tache focale de 1,73 mm. Les énergies délivrées par le laser ont varié de 9,11 J à 11,43
J , permettant ainsi d’atteindre des flux de 1,11 à 1,39 PW .cm−2. Pour chacun des tirs,
l’objectif initial est de maintenir un chargement identique entre chaque tir, que cela
soit spatialement ou temporellement. La plage des flux mesurés (cf. tableaux 6.1 et 6.2)
retranscrit l’instabilité de l’énergie au cours de la campagne. Au regard de celle-ci, il est
cependant raisonnable de considérer que les différentes cibles ont subi un chargement
laser quasi-identique.
FIGURE 6.5 – Spectrogrammes obtenus par mesures de Vélocimétrie Hétérodyne. Un écaillage simple
est illustré par la figure (a) de par l’apparition d’une vitesse plateau sur les temps long (cf. tir E16-012). Les
différents plateaux de la figure (b) mettent en exergue l’éjection de plusieurs fragments (cf. tir E16-017).
De par cette hypothèse, nous sommes en mesure de nous concentrer exclusivement
sur les effets de composition et de vitesse de déformation. L’ensemble des tirs en confi-
guration 350 f s est résumé dans le tableau 6.1. Les vitesses obtenues ont été mesurées
par VH – positionnée sur l’axe normal à la face arrière des cibles – dont les spectro-
grammes multi-vitesses nous renseignent sur la vitesse de chacun des fragments pas-
sant dans le faisceau sonde. Dans le cas de l’éjection d’une écaille massive, une vitesse
plateau est observée (cf. Fig 6.5 (a)). Dans le cas d’une multiple fragmentation ou d’un
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multi-écaillage, des distributions vitesses sont alors discernables, telles que présentées
en figure 6.5 (b). Pour corroborer les mesures de vitesses et la nature des écailles éjec-
tées, les éjectas sont observés à différents instants par visualisation transverse (cf. Fig.
6.6). Enfin, l’épaisseur des écailles est déterminée post-mortem par mesures profilo-
métriques des profondeurs moyennes des cratères présents en face arrière des échan-
tillons récupérés après tir.
TABLE 6.1 – Récapitulatif des tirs effectués en configuration 350 fs sur la chaîne laser ELFIE. L’absence
de mesure est signifiée par l’abréviation « n.m. » et l’absence d’écaille par « n.e. ».
Tir Composition Épaisseur Énergie Flux Vécai l l e décai l l e
[µm] [J ] [PW .cm−2] [m.s−1] [µm]
E16-005 Z r 45Cu45 Al 10 219 ± 5,3 9,85 1,20 395 ± 60 17,5 ± 2,3
E16-006 Z r 45Cu45 Al 10 226 ± 3,0 9,18 1,12 350 ± 50 18,8 ± 3,2
E16-007 Z r 50Cu40 Al 10 226 ± 3,4 9,11 1,11 286 ± 20 18,9 ± 3,5
E16-008 Z r 50Cu40 Al 10 223 ± 2,4 9,66 1,18 250 ± 20 20,2 ± 4,5
E16-009 Z r 55Cu35 Al 10 196 ± 6,0 9,55 1,16 328 ± 50 20,1 ± 4,5
E16-010 Z r 55Cu35 Al 10 212 ± 5,2 9,73 1,19 275 ± 20 17,4 ± 4,1
E16-011 Z r 60Cu30 Al 10 225 ± 4,4 9,11 1,11 156 ± 20 21,9 ± 1,9
E16-012 Z r 60Cu30 Al 10 213 ± 4,7 10,29 1,25 260 ± 50 17,0 ± 1,9
E16-013 Z r 45Cu45 Al 10 152 ± 4,2 11,23 1,37 n.m. 13,6 ± 1,9
E16-014 Z r 50Cu40 Al 10 165 ± 3,0 11,30 1,38 475 ± 75 13,0 ± 2,6
E16-015 Z r 55Cu35 Al 10 173 ± 5,1 10,88 1,33 525 ± 50 11,8 ± 2,0
E16-016 Z r 60Cu30 Al 10 163 ± 1,7 10,90 1,33 494 ± 50 10,9 ± 1,9
E16-017 Z r 45Cu45 Al 10 248 ± 1,1 10,86 1,32 500 ± 100 13,7 ± 3,3
E16-018 Z r 50Cu40 Al 10 268 ± 2,1 10,82 1,32 400 ± 50 27,1 ± 6,5
E16-019 Z r 55Cu35 Al 10 278 ± 5,5 11,43 1,39 425 ± 75 22,1 ± 6,6
E16-020 Z r 60Cu30 Al 10 280 ± 0,9 10,79 1,32 n.e. n.e.
E16-021 Z r 45Cu45 Al 10 469 ± 5,7 10,86 1,32 250 ± 50 33,9 ± 3,7
E16-022 Z r 50Cu40 Al 10 464 ± 0,8 10,82 1,32 n.e. n.e.
E16-023 Z r 55Cu35 Al 10 477 ± 1,5 10,90 1,33 n.e. n.e.
E16-024 Z r 60Cu30 Al 10 480 ± 2,1 11,16 1,36 n.e. n.e.
6.2.1.1 Effet de la composition
D’après les clichés recueillis par visualisation transverse, tous les échantillons ont
été sujets à un écaillage simple, dont le niveau d’endommagement semble dépendre
du taux de zirconium (cf. tableau 6.1). La figure 6.6 illustre les morphologies des écailles
produites sur des échantillons d’épaisseur environ 220 µm. Pour des temps supérieurs
à 2,5 µs après le déclenchement du tir, les écailles observées pour les compositions
riches en cuivre restent majoritairement unitaires. Au contraire, pour les nuances plus
riches en zirconium, elles semblent plus massives et moins sujettes à la fragmentation.
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FIGURE 6.6 – Visualisations transverses des écailles des tirs 005, 008, 010 et 012 respectivement réalisés
sur Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10. Les clichés ont été pris à des instants
différents, tous espacés de 1 µs à 500 ns après tir laser.
À partir des spectrogrammes VH obtenus pour chacun des tirs, il est possible d’ex-
traire la vitesse moyenne et d’étudier l’évolution de la vitesse de l’envol des débris en
fonction de la composition des échantillons (cf. Fig. 6.7). En comparant les vitesses
d’envol des écailles, il apparaît que pour une épaisseur d’échantillon donnée – par
exemple 220 µm – la vitesse d’envol la plus élevée se trouve être pour la composition
la plus riche en cuivre (Z r 45Cu45 Al 10) tandis que la plus faible vitesse correspond à la
composition la plus riche en zirconium (Z r 60Cu30 Al 10) (cf. Fig. 6.7).
6.2.1.2 Effet de l’amortissement hydrodynamique
En analysant la figure 6.7, force est de constater que la vitesse d’écaillage pour toutes
les compositions diminue pour des échantillons d’épaisseurs situées entre 150 et 270
µm. Ce résultat reste cohérent et en accord avec la théorie des chocs, et plus particu-
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lièrement avec le phénomène d’amortissement hydrodynamique observé dans le cas
d’ondes de choc non soutenues [14, 30]. En effet, au cours de la propagation du fais-
ceau de détente, les ondes de détente de tête rattrapent le front de choc ce qui a pour
conséquence de diminuer l’amplitude en pression et donc la vitesse. Autrement dit,
plus la distance parcourue par les ondes sera grande, plus la pression et la vitesse in-
duites par le choc se retrouve diminuées.
Par ailleurs, autour de 270 µm un regain de vitesse peut être remarqué pour toutes
les compositions, excepté pour le Z r 60Cu30 Al 10 qui n’a pas écaillé, avant de laisser de
nouveau place à une décroissance de la vitesse d’envol avec l’épaisseur de l’échantillon
(cf. Z r 45Cu45 Al 10 autour de 460 µm). Dans la section suivante, nous exposons diffé-
rents éléments de réponse à même d’expliquer ce saut en vitesse.
Concernant les épaisseurs d’écailles, une croissance linéaire des épaisseurs d’écaille
en fonction de l’épaisseur de l’échantillon est constatée (cf. Fig. 6.8). Ce résultat peut
s’expliquer à l’aide de la théorie des chocs [14, 30] (cf. Fig. 6.9). En considérant un seuil
de rupture σR constant, plus la distance parcourue par l’onde de choc et les ondes de
détente est faible, moins le faisceau de détente s’étale et plus la mise en traction est
rapide. En superposant les profils de chargement des ondes incidentes (en rouge) et
réfléchies (en bleu clair), il devient possible de tracer le profil général résultant de l’in-
teraction des ondes (en bleu foncé). Ainsi, si l’état de contrainte est suffisant, la rupture
s’opère et le plan d’écaillage est situé à une distance dec1 proche de la surface libre (cf.
Fig. 6.9 (a)). À l’opposé, plus la distance parcourue par les ondes incidentes est grande,
plus le faisceau de détente s’étale et plus la mise en traction est progressive. Dans ce cas,
FIGURE 6.7 – Variation de la vitesse d’envol des écailles sur Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10,
Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 en fonction de l’épaisseur d’échantillon pour des conditions de char-
gement identiques d’impulsion 350 f s. Une décroissance linéaire de la vitesse d’envol jusqu’à 270 µm
est observée pour toutes les compositions avant de laisser place à un regain en vitesse. S’en suit une
nouvelle décroissance linéaire de la vitesse d’envol avec l’épaisseur croissante d’échantillon.
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FIGURE 6.8 – Variation de l’épaisseur des écailles sur Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et
Z r 60Cu30 Al 10 en fonction de l’épaisseur d’échantillon pour des conditions de chargement identiques
d’impulsion 350 f s. Pour toutes les compositions, une croissance linéaire de l’épaisseur d’écaille avec
l’épaisseur de l’échantillon peut être remarquée indépendamment de la nuance.
la contrainte à rupture σR est atteinte loin de la surface libre (cf. Fig. 6.9 (b)). Pourtant,
nous avons vu précédemment que σR croît avec ε̇ pour une grande partie de matériaux
métalliques polycristallins. Du fait de la diminution des vitesses de déformation cau-
sée par l’étalement du faisceau de détentes, la rupture pourrait s’opérer plus proche
de la surface libre. Ainsi, ce deuxième effet va à l’encontre de la croissance linéaire de
l’épaisseur d’écaille avec la distance parcourue. Pour le moment, nous ne sommes pas
au fait de l’existence d’une telle dépendance entre σR et ε̇. Si celle-ci existe, son effet
serait alors négligeable sur les résultats observés en figure 6.8.
6.2.1.3 Discussion
En mettant en relation l’ensemble de ces observations, la fraction volumique de
zirconium au sein de notre système Z rCu Al semble jouer un rôle sur l’écaillage. Ce
constat se fait aussi bien au niveau des vitesses terminales d’envol des écailles que sur
leur morphologie. Reste donc à savoir si l’origine de cette différentiation est liée à une
modification de la propagation des ondes ou bien à un changement de seuil de rupture,
voire de mécanisme. Ne disposant pas de mesures VISAR pour les tirs en 350 fs, il nous
est impossible de discriminer directement les effets de la composition et des vitesses
de déformation sur σR . Pour cette raison, nous envisageons deux cas de figure pour
expliquer nos résultats :
• La pression de débouché du choc est plus élevée pour les compositions riches
en cuivre.
• La limite à la rupture est liée au pourcentage de zirconium.
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FIGURE 6.9 – Illustration de l’effet de l’amortissement hydrodynamique sur la position du plan
d’écaillage. Pour une limite à la rupture constante, plus la distance parcourue est faible, plus le plan
d’écaillage sera proche de la surface libre (a). Au contraire, plus les ondes parcourent une grande dis-
tance, plus le niveau de pression est atténué et le plan d’écaillage se retrouve en profondeur dans la cible
(b).
Un amortissement hydrodynamique plus prononcé pour les compositions riches
en zirconium aurait pour conséquence de réduire le niveau de pression en face arrière.
Si l’on considère que pour toute composition, la limite à la rupture est identique et
que l’évolution du seuil de rupture est toujours croissante avec le taux de déforma-
tion [5] (cf. Fig. 6.3), alors les vitesses d’écailles seront plus faibles pour les composi-
tions présentant un amortissement hydrodynamique plus prononcé. De plus, le plan
d’écaillage se retrouvera à une distance plus importante de la surface libre, ayant pour
conséquence l’envol d’une écaille plus épaisse. Or les résultats de la figure 6.8 illustrent
une évolution similaire de l’épaisseur de l’écaille indépendamment de la concentration
en zirconium. Par ailleurs, nous avons constaté dans le chapitre 4 que dans les régimes
R2 à R4 la variation de la fraction volumique ne modifiait pas significativement la pro-
pagation des ondes de choc. Par conséquent, les différences observées sur les vitesses
d’envol en régime 350 f s ne s’expliquent pas par une différence de propagation des
ondes mais par une tenue mécanique différente.
À propos des sauts en vitesses aux alentours 270 µm, ils pourraient s’expliquer par
le passage de la transition élasto-plastique. Au cours du chapitre 4 (section 4.2.5), nous
avons déterminé une loi empirique pression-intensité sur nos matériaux – dans un ré-
gime d’ablation nanosecondes – très proche de celle sur le cuivre 4.2.5. Grâce à cette
proximité, nous pouvons estimer approximativement, par simulations ESTHER sur cuivre,
les pressions en face arrière sur verre métallique en régime femtosecondes. Ainsi, en
réalisant des simulations avec une approche purement hydrodynamique sur un échan-
tillon de cuivre d’épaisseur 250 µm, un niveau de pression en face arrière de 7 GPa a
pu être déterminé. Or la limite élastique de l’Hugoniot des verres métalliques base zir-
conium se situe aux alentours de cette valeur. Dans ce cas, les sauts en vitesses cor-
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respondraient au passage du régime R2 au régime R1. De ce fait, les différences des
vitesses d’envol des écailles s’expliquent par une différence de limite à la rupture pour
chacun de ces régimes. Pour en avoir le cœur net, deux pistes peuvent être proposées.
La première consisterait à réaliser des tirs complémentaires dans des conditions simi-
laires, et de relever par VISAR à la fois le débouché du choc, le pullback et les allers-
retours dans l’écaille. L’autre approche serait d’implémenter l’équation d’état du cha-
pitre 4 dans un code hydrodynamique, de réaliser des simulations 1D à partir de profils
de chargements extraits de simulations ESTHER sur cuivre, pour enfin déterminer par
une étude paramétrique une valeur seuil de rupture à même de reproduire les résultats
de la figure 6.7.
6.2.2 Impulsions modérées à longues
Des tirs ont été réalisés en régime picosecondes toujours sur la chaîne ELFIE et en
régime nanosecondes sur la chaîne LULI2000. Pour le régime picosecondes, une im-
pulsion de 600 ps de longueur d’onde 1057 nm avec une énergie variant de 57,5 J à
64,5 J pour un diamètre de tache focale de 1,27 mm a été utilisée pour étudier le com-
portement à la rupture de notre matériau. Concernant le régime nanosecondes, deux
impulsions de 4,5 ns et 15 ns, de longueur d’onde 1053 nm et d’énergies d’environ 650
à 800 J ont été employées. Pour la première durée d’impulsion, la tache focale avait un
diamètre de 2,87 mm tandis que pour la deuxième elle était de 0,9 mm. L’ensemble
des configurations pour chaque tir et les intensités laser calculées sont résumées dans
le tableau 6.2. Les tirs ont été instrumentés de mesures VH couplées à la visualisation
transverse comme pour les tirs en 350 f s. Enfin, les profondeurs de cratères ont été dé-
terminées par mesures profilométriques optiques.
L’emploi d’une large plage de durées d’impulsions permet de rendre compte de l’ef-
fet de la pression – i.e. amortissement hydrodynamique et des vitesses de déformation
– sur les mécanismes de rupture, bien que les pressions exactes engendrées en face ar-
rière ne puissent encore être déterminées. Malgré cela, et de manière analogue aux tirs
femtosecondes, des simulations ESTHER sur cuivre ont montré que des pressions de
19-28 GPa et 11-20 GPa pouvaient être respectivement atteintes en face arrière en ré-
gimes 600 ps et 4,5 ns. Ces plages de pression correspondent à la fin du régimes R1, i.e.
au dessus de la HEL, et au régime R2, observés précédemment au chapitre 4
Les figures 6.10 et 6.11 rassemblent les vitesses d’écailles déduites des signaux VH et
les épaisseurs d’écailles des tirs en 600 ps et 4,5 ns. D’après la figure 6.10, une décrois-
sance des vitesses d’envol d’écaille en fonction de l’épaisseur de l’échantillon est une
nouvelle fois observée (cf. Fig. 6.7). Étant donné les incertitudes, il est difficile d’analy-
ser l’effet de la composition pour les tirs 600 ps. Les tirs en impulsion 4,5 ns révèlent par
ailleurs des vitesses d’envol relativement proches de celles observées en régime picose-
condes. En se penchant sur la figure 6.11, l’évolution linéaire de l’épaisseur de l’écaille
avec celle de l’échantillon, précédemment constatée en régime femtosecondes, appa-
raît aussi en régime pico- et nanosecondes. Mis à part le tir 067 sur Z r 50Cu40 Al 10 pré-
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TABLE 6.2 – Récapitulatif des tirs effectués en configuration 600 ps sur la chaîne laser ELFIE, 4,5 ns et
15 ns sur la chaîne LULI2000. L’absence de mesure est signifiée par l’abréviation « n.m. ».
Composition Impulsion Tir Épaisseur Flux Vécai l l e décai l l e
[µm] [T W .cm−2] [m.s−1] [µm]
Z r 45Cu45 Al 10
600 ps E16-054 207 ± 7,2 8,41 702 ± 75 27,3 ± 2,2
600 ps E16-055 198 ± 4,5 7,64 725 ± 100 26,9 ± 1,8
600 ps E16-066 264 ± 1,7 8,16 598 ± 150 32,1 ± 2,9
600 ps E16-070 451 ± 4,0 8,33 177 ± 50 47,2 ± 2,7
Z r 50Cu40 Al 10
600 ps E16-062 219 ± 2,1 7,74 520 ± 100 31,4 ± 2,3
600 ps E16-063 218 ± 2,2 7,66 n.m. 30,4 ± 3,1
600 ps E16-067 278 ± 1,1 8,41 364 ± 50 22,2 ± 1,8
600 ps E16-071 459 ± 5,2 8,41 198 ± 40 50,7 ± 3,7
4,5 ns L17-031 799 ± 3,1 3,01 180 ± 25 70,2 ± 4,4
4,5 ns L17-033 214 ± 2,9 2,82 675 ± 25 37,6 ± 10
4,5 ns L17-035 445 ± 3,0 2,98 300 ± 50 50,6 ± 3,3
Z r 55Cu35 Al 10
600 ps E16-064 205 ± 2,0 7,74 655 ± 50 30,0 ± 5,5
600 ps E16-068 270 ± 6,6 8,49 416 ± 150 31,6 ± 2,4
600 ps E16-072 479 ± 2,3 8,08 156 ± 30 51,1 ± 3,7
Z r 60Cu30 Al 10
600 ps E16-065 220 ± 1,9 7,57 650 ± 40 30,3 ± 1,6
600 ps E16-069 279 ± 2,3 7,82 364 ± 150 33,1 ± 1,2
600 ps E16-073 464 ± 1,8 8,33 125 ± 50 52,3 ± 3,0
FIGURE 6.10 – Variation de la vitesse d’envol des écailles sur Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10,
Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 en fonction de l’épaisseur d’échantillon pour des durées de chargement
de 600 ps et 4,5 ns.
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sentant une épaisseur d’écaille bien inférieure à la tendance générale, l’influence de la
composition sur l’épaisseur d’écaille ne se fait pas ressentir. Un constat similaire peut
être fait en étudiant la morphologie des écailles observées par visualisation transverse.
FIGURE 6.11 – Variation de l’épaisseur des écailles sur Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10
et Z r 60Cu30 Al 10 en fonction de l’épaisseur d’échantillon pour des conditions de chargement iden-
tiques d’impulsions 600 ps et 4,5 ns. Pour toutes les compositions, une croissance linéaire de l’épaisseur
d’écaille avec l’épaisseur de l’échantillon peut être remarquée indépendamment de la nuance et de la
durée d’impulsion.
Ces résultats renforcent les conclusions tirées des tirs en 350 f s, selon lesquelles le
plan d’écaillage serait situé au même endroit dans l’échantillon quel que soit le pour-
centage de zirconium. Cela atteste une fois de plus que la propagation des ondes n’est
pas sujette à l’effet de composition. Cependant, contrairement aux tirs femtosecondes,
il est moins évident de discriminer un effet de composition sur la vitesse d’envol des
écailles et donc sur la limite à la rupture. Pour expliquer la proximité des vitesses d’en-
vol en 600 ps et 4,5 ns, il faut une nouvelle fois se référer au phénomène d’amortis-
sement hydrodynamique. En effet, en effectuant des simulations ESTHER sur cuivre,
nous avons pu constater que les niveaux de pression en faces arrière en 600 ps étaient
supérieurs à ceux en 4,5 ns. À cela s’additionne un taux de déformation plus élevé pour
les tirs picosecondes que pour les tirs nanosecondes. Si l’on suppose que l’amortis-
sement hydrodynamique est indépendant de la composition, nos résultats suggèrent
donc que la limite à la rupture en régime 600 ps est supérieure à celle en régime 4,5 ns.
Pour achever cet aperçu macroscopique de la rupture de nos matériaux, nous allons
discuter des seuils de tension dynamique maximale obtenus sur les deux tirs effectués
avec une impulsion de 15 ns. La figure 6.12 illustre les signaux de vitesse de surface libre
au cours du temps obtenus par VISAR pour les tirs L17-063 et L17-065 pour des intensi-
tés respectives de 7,09 et 7,56 T W .cm−2 (cf. tableau 6.3). D’après la courbe d’Hugoniot
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établie dans le chapitre 4, les pressions atteintes en faces arrières pour ces deux tirs
avoisinent les 75-80 GPa, ce qui correspond au régime R4. Contrairement aux tirs pré-
cédents – en 350 f s, 600 ps et 4,5 ns – ces deux tirs n’ont pas été sujets au phénomène
d’amortissement hydrodynamique à cause de leurs faibles épaisseurs et de la longue
durée d’impulsion laser utilisée.
FIGURE 6.12 – Signaux de vitesses de surfaces libres des tirs 063 et 065 respectivement sur
Z r 60Cu30 Al 10 et Z r 50Cu40 Al 10, suite à une impulsion laser de 15 ns et d’environ 7 T W .cm−2. Les pres-
sions en face arrière avoisinent les 80 GPa.
Sur ces deux signaux, il est possible de distinguer la signature caractéristique d’un
écaillage de par la présence de pull-back et d’oscillations des ondes dans l’écaille. En
mesurant la différence de vitesse entre le débouché et le début de ré-accélération, nous
avons estimé les seuils de rupture du Z r 50Cu40 Al 10 et du Z r 60Cu30 Al 10 comme étant
respectivement égaux à 15 et 30 GPa, soit un facteur deux entre les compositions !
Les allers-retours nous ont aussi permis de déterminer approximativement l’épaisseur
des écailles éjectées (cf. tableau 6.3 : 7,5 µm pour le Z r 50Cu40 Al 10 et 13 µm pour le
Z r 60Cu30 Al 10. De nouveau, un facteur de deux peut être constaté. N’ayant pu récupé-
rer les échantillons après tir, il nous est impossible de confronter ces valeurs à d’éven-
tuelles mesures profilométriques de profondeur de cratère. Quant aux vitesses d’éjec-
tion moyennes, elles sont situées autour de 2,5 km.s−1 pour le Z r 50Cu40 Al 10 et 2,0
km.s−1 pour le Z r 60Cu30 Al 10. Enfin, il est important de souligner que les vitesses de
déformation respectivement engendrées sont de l’ordre de 2.107 s−1 et 5.107 s−1.
Que ressort-il de ces résultats ? Tout d’abord, l’effet de la composition pour ce ni-
veau de chargement apparaît beaucoup plus marqué que pour R2 (cf. tirs 600 ps et
4,5 ns). Ensuite, en se référant aux données disponibles dans la bibliographie sur σR ,
il est possible de distinguer une forte disparité entre nos données et celles de la litté-
rature (cf. Fig. 6.13). En effet, les valeurs seuils recueillies dans la littérature se situent
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TABLE 6.3 – Récapitulatif des tirs effectués en 15 ns sur la chaîne LULI2000. Les mesures de vitesses
ont été pour ces tirs instrumentés d’un VISAR à la place d’une VH.
Tir Composition Épaisseur Énergie Flux Vécai l l e décai l l e
[µm] [J ] [T W .cm−2] [m.s−1] [µm]
L17-063 Z r 60Cu30 Al 10 70 ± 1 649 7,56 2000 ± 500 13
L17-065 Z r 50Cu40 Al 10 43 ± 1 645 7,09 2500 ± 200 7,5
autour de 5 GPa et font référence à des impacts de plaques ayant engendré des taux de
déformation de 8,5.104 s−1 à 5,0.106 s−1 pour des pressions n’excédant pas 15 GPa –
correspondant aux régimes R1 et R2. Dans notre cas, le seuil de rupture mesuré se rap-
porte au régime R4 et le taux de déformation est supérieur à 107 s−1. De ce fait, nous ne
sommes pas en mesure de confronter directement nos résultats à ceux de la littérature.
Néanmoins, une réflexion peut être menée sur l’évolution de la contrainte à rupture en
fonction du taux de déformation et du niveau de pression pour une application blin-
dage face à des impacts hyper-véloces.
Nous avons évoqué précédemment que la croissance de la limite à la rupture avec
l’augmentation de la vitesse de déformation est un phénomène généralement observé
sur dans les métaux polycristallins (cf. Fig. 1.19 et 6.3). Ainsi, si l’on met le tir L17-065
en parallèle de ceux de l’étude de Lu et al [99] menée sur du Z r 50Cu40 Al 10 [99], un effet
du taux de déformation sur la limite à la rupture peut être envisagé. En effet, Lu et al ont
rapporté une valeur de seuil de rupture σR de 4,5 GPa pour une vitesse de déformation
de 5,0.105 s−1, alors que dans notre cas un σR de 15 GPa est mesuré pour une vitesse
de déformation de 2.107 s−1. Pour rappel, la limite à la rupture en traction en statique
mesurée par Yokoyama et al [166] sur cette composition s’élève à 2 GPa. Cependant,
compte tenu du fait que ces trois données aient été obtenues dans des régimes de pres-
sion R1 et R4, ils ne permettent pas de discriminer l’influence du taux de déformation
de celui de la pression sur la contrainte à rupture, bien que les études menées par Mosh
et al [115] sur cuivre et aluminium aient révélé une croissance prononcé du σR au-delà
de 107 s−1.
En outre, un examen approfondi de la figure 6.13 révèle que pour un verre métal-
lique de composition Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10Y0,5 aucune dépendance à la vitesse
de déformation n’est observée pour le régime R1 (P< 10 GPa). De même, pour ce ré-
gime de pression et pour des vitesses de déformations comprises entre 8,5.104 s−1 et
5,0.106, aucun effet de la composition n’apparaît pour les verres métalliques base Z r
testés. Par conséquent, nous pouvons en déduire que dans R1, le seuil de rupture dy-
namique des verres métalliques base zirconium est insensible au taux de déformation.
Concernant l’effet de composition, il apparaît non significatif dans le régime R1 et
bien plus prononcé dans R4. Ce constat laisse supposer que les variations de limite à
la rupture supposées en régime 350 fs – i.e. R1 – restent modérées au regard de l’effet
observé dans R4.
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FIGURE 6.13 – Synthèse des tensions d’écaillage rapportées dans la littérature par différents auteurs
sur verres métalliques base zirconium et celles calculées à partir des signaux de la figure 6.12. D’après les
données disponibles dans la bibliographie, le taux de déformation ne semble pas jouer un rôle significatif
dans l’évolution de la limite à la rupture dans R1. Les données recueillies dans notre étude dépassent très
nettement celles observées par d’autres auteurs.
6.2.3 Synthèse
À la vue de ces premiers résultats et des hypothèses avancées, une synthèse est re-
quise afin d’en retirer une première tendance. Durant les pages précédentes, nous nous
sommes concentrés sur les effets et les répercussions qu’engendrent des modifications
du taux de déformation, de la composition sur la rupture et de la pression.
L’étude des épaisseurs d’écaille obtenues pour les tirs en 350 f s, 600 ps et 4,5 ns,
nous ont révélé que l’écaille éjectée était d’autant plus massive que la distance parcou-
rue par l’onde était grande. Par ailleurs, les écailles observées en régime 350 f s étaient
en moyenne une à deux fois plus minces que celles observées pour les tirs d’impulsions
plus longues. de plus, les profondeurs des cratères face arrière mesurées étaient quasi-
identiques qu’il s’agisse d’une impulsion picosecondes ou nanosecondes. Ces deux as-
pects ont pu être expliqués grâce à la théorie des chocs et au phénomène d’amortis-
sement hydrodynamique. Enfin, les mesures de limite à la rupture rapportées dans la
littérature sur bon nombre de compositions n’ont pas démontré une influence signi-
ficative du taux de déformation sur la limite à la rupture des verres métalliques base
zirconium dans le régime R1. En ce qui concerne notre composition, nous avons ob-
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servé une limite à la rupture trois fois supérieure à celle de Lu et al [99], attestant d’un
potentiel couplage à la pression et/ou au taux de déformation. Pour résumer, nos ana-
lyses menées à l’échelle macroscopique nous suggèrent que les effets de vitesses de
déformation et de composition sont étroitement liés au régime de pression considéré :
• Aucun effet de la composition et du taux de déformation sur le seuil de rupture
dynamique dans R1.
• Un effet de la composition sur σR apparaît dans R4 pour des vitesses de défor-
mations supérieures à 107 s−1.
Bien que nous ne puissions pas déterminer qui de la pression ou du taux de déforma-
tion contribue le plus significativement à l’augmentation de σR dans R4, il reste indé-
niable que ce type de propriété peut s’avérer utile pour les applications visées.
6.2.4 Intérêt du verre métallique comme élément de blindage
En repositionnant ces constats dans le cadre de la problématique initiale, nous avons
recensé les valeurs de limite dynamique à la traction de plusieurs métaux plus conven-
tionnels. Nous les avons divisées en fonction de leur masse volumique et nous avons
tracé leur évolution en fonction du taux de déformation (cf. Fig. 6.14). À partir de ce
graphique, plusieurs constats peuvent être établis :
• Autour de 105 s−1, le rapport des verres métalliques base Z r démontrent des
valeurs proches du molybdène et du fer, toutes nettement supérieures à celles
du cuivre, du tantale et de l’aluminium.
• Au-delà de 106 s−1, les données de la bibliographie sur verre métallique base Z r
indiquent une chute du rapport, les faisant tendre vers les données sur tantale
et aluminium.
• À très hautes vitesses de déformation (> 106 s−1), le rapport calculé pour notre
tir sur Z r 50Cu40 Al 10 s’inscrit dans la prolongation de celui du molybdène. Celui
calculé à partir du tir sur Z r 60Cu30 Al 10 surpasse l’ensemble des métaux présen-
tés ici.
Les données recensées sur les verres métalliques font volontairement abstraction
du régime de pression – R1 ou R4 – dans lequel les seuils de rupture ont été obtenus.
Reste maintenant à savoir s’il serait pertinent d’avoir recours à nos matériaux pour
se prémunir d’impacts hyper-véloces. Premièrement, les vitesses d’impact du régime
balistique se situent entre 1,3 et 1,7 km.s−1, alors que celui d’impacts de débris spa-
tiaux est nettement supérieur à 10 km.s−1. Dans un second temps, les vitesses de dé-
formation pour ces deux régimes sont fonction des dimensions du projectile impac-
tant la structure. Dans le cas d’impacts balistiques, les taux de déformation associés
peuvent s’étendre de 104 s−1 à 106 s−1. Concernant les impacts de débris spatiaux de
dimensions inférieures au centimètre – censés être contenus par les assemblages mul-
ticouches de type WHipple – ils auront tendance à générer des chargements dont les
vitesses de déformation les plus faibles commencent à 106 s−1. En se référant à la figure
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FIGURE 6.14 – Synthèse de la tension d’écaillage de plusieurs métaux polycristallins et amorphes divi-
sés par leur masse volumique en fonction de la vitesse de déformation.
6.14, les verres métalliques base Z r et base T i rapportés dans la littérature se révèlent
autant voire plus performants que l’aluminium, le tantale, le molybdène ou le fer dans
le régime de déformation balistique. Dans le cadre d’applications défense ou un com-
promis entre masse et performance mécanique doit être trouvé, les métaux amorphes
se présentent donc comme de sérieux challengers.
Outre des seuils de ruptures élevés pour une masse volumique relativement faible,
l’absence de couplage entre σR et ε̇ dans R1 peut représenter un frein à l’emploi. Tou-
tefois, nous avons vu que pour des taux de déformation et des pressions élevées, les
verres métalliques Z rCu Al disposent de limites à la rupture bien supérieures aux dif-
férents métaux polycristallins illustrés en figure 6.14. En se basant sur les polaires de
choc de l’aluminium, du tungstène et du verre métallique (cf. chapitre 4 section 4.2.3),
il est possible de déterminer les niveaux de pressions résultantes d’un impact de pro-
jectile en tungstène allant à 1,7 km.s−1 et d’aluminium propulsé à 7 km.s−1. Ainsi, la
pression d’impact induite par le projectile en tungstène serait d’environ 48 GPa et celui
en aluminium d’environ 150 GPa. Alors, la pression engendrée par le tungstène corres-
pondrait au régime R3, voire au début de R4, et celui en aluminium au régime R4. En
mettant en perspective nos précédentes conclusions, il semblerait donc que pertinent
d’avoir recours aux verres métalliques Z rCu Al pour ces deux applications.
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6.3 Analyse post-mortem des faciès de rupture
À la fin du chapitre bibliographique, nous avions mis en évidence que les faciès
de rupture de verres métalliques base Z r choqués comportaient des cavités coniques
[42, 41, 99]. Ces dernières sont désignées sous le terme anglais « cup-cone », pour les
différentier des cupules généralement observées sur les faciès de rupture ductile des
métaux. Derrière ce terme se cache un enchevêtrement et une alternance désordonnée
de coupelles et de cônes – termes que nous conserverons par la suite – présents sur les
cratères en faces arrière. Ceux-ci ont pu être observés sur les faciès de rupture d’échan-
tillons de nuances Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10Y0,5 et Z r 46Cu38 Ag 8 Al 8 par Escobedo
et al [42, 41], de Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22,5 par Huang et al [68] et de Z r 50Cu40 Al 10
par Lu et al [99], suite à des impacts de plaques dont les pressions engendrées étaient
comprises entre 3 et 5 GPa (cf. Fig. 6.15), soit en dessous de la limite élastique de l’Hu-
goniot. Qu’en est-il concernant les faciès de rupture de nos échantillons ?
FIGURE 6.15 – Faciès de rupture après impacts de plaques de verres métalliques de compositions (a)
Z r 56,7Cu15,3Ni 12,5N b5,0 Al 10Y0,5 [42], (b) Z r 41,2T i 13,8Cu12,5Ni 10Be22,5 [68], (c) Z r 46Cu38 Ag 8 Al 8 [41] et
(d) Z r 50Cu40 Al 10 [99]. Dans chaque situation, la surface de rupture présente des cavités connues sous
le nom de « cup and cone ».
La figure 6.16 regroupe les clichés obtenus par microscope électronique à balayage
des cratères présents en face arrière d’échantillons de diverses compositions soumis à
une impulsion de 350 f s. Sur ces clichés, un grand nombre de coupelles sont discer-
nables. De prime abord, cette observation semble cohérente avec les résultats d’Esco-
bedo et al et Lu et al. En effet, nous avons vu précédemment que le régime de pressions
associé aux tirs 350 f s s’étendait autour de la limite élastique de l’Hugoniot. De ce fait,
il n’est pas étonnant que nos échantillons présentent des faciès similaires à ceux de la
littérature, nonobstant un taux de déformation différent. Par contre, il apparaît bien
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moins évident de pouvoir distinguer la présence de cônes comme ceux illustrés en fi-
gure 6.15 (a). Il est important de souligner que dans les travaux d’Escobedo et al et Lu
et al seuls les cratères présents en face arrière des échantillons ont été rapportés.
Parallèlement, la morphologie des motifs observés en figure 6.15 se différentie de
celle des faciès de la figure 6.16. Deux pistes peuvent alors être suggérées pour expliquer
ces divergences. Dans un premier temps, les générateurs de choc utilisés pour chaque
étude entrainent des vitesses de déformation différentes. Dans un second temps, les
nuances étudiées sont très distinctes les unes des autres. La figure 6.15 (c) correspond
au faciès observé par Lu et al sur un verre métallique Z r 50Cu40 Al 10. En la comparant
au faciès correspondant de la figure 6.16, nous pouvons supposer que le taux de dé-
formation est à l’origine de la réduction de diamètre des coupelles. Par exemple, un
facteur deux est observé entre les diamètres des deux plus larges coupelles de ces deux
images. Cette observation reste malgré tout à pondérer par rapport à la sensibilité des
verres métalliques aux moindres impuretées pouvant être à l’origine de la formation de
nano- ou micro-cristaux.
FIGURE 6.16 – Clichés réalisés par Microscopie Electronique à Balayage sur les faciès de rupture en
face arrière de Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 pour un grossissement
x1000 suite à une irradiation de 350 f s. Sur chacune des nuances, un motif composé de cavités peut
être remarqué, dont la morphologie varie avec le pourcentage de zirconium. Les compositions riches en
zirconium présentent une rupture proche des matériaux ductiles tandis que ceux riche en cuivre appa-
raissent plus proches d’une rupture de type fragile.
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Concernant l’effet de composition, une comparaison ne peut être menée qu’à par-
tir de nos résultats. Ainsi, les cavités des tirs sur Z r 45Cu45 Al 10 et Z r 50Cu40 Al 10 (cf. Fig.
6.16) disposent de surfaces étendues peu tortueuse voire lisses, assimilables à une rup-
ture de nature fragile. Au contraire, les faciès des tirs sur Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10
se rapprochent bien plus de faciès de rupture ductile bien connus des métaux. Cette
variabilité des faciès suggère une dissipation d’énergie préalablement à la rupture plus
importante pour les compositions riches en zirconium. Cette dépendance peut être
corrélée au coefficient de Poisson de nos verres. D’après les travaux de Lewandowski
[95] et de Greer [52] sur l’évolution de l’énergie de rupture dans les verres métallique en
fonction du coefficient de Poisson, les cibles en Z r 60Cu30 Al 10 sont supposées présen-
ter un comportement macroscopique à la rupture des plus ductiles. Au contraire, ceux
de composition Z r 45Cu45 Al 10 apparaissent moins ductiles, voire fragiles.
Pour expliquer le plus grand nombre de coupelles sur nos faciès de rupture, il sem-
blerait difficile de l’attribuer à un effet de la composition. Bien que nous ne disposions
pas d’estimation quantitative, les différentes images de la figure 6.16 ne laissent pas
présager une variation significative de leur nombre avec la nuance. Quant au niveau de
pression en face arrière, il est supposé du même ordre de grandeur entre les études de
Lu et al et la nôtre. Nonobstant de possibles effets de recouvrement effaçant « les pistes
initiales » de la rupture, la seule piste restante serait d’attribuer la variation du diamètre
aux vitesses de déformation.
En résumé, nos résultats tendent à suggérer que le taux de déformation entraine
une augmentation du nombre de coupelles et une réduction de leur diamètre, tandis
que la fraction volumique au sein d’un même système modifie le seuil de dissipation
d’énergie à la rupture. De plus, l’observation post-mortem des tirs en 600 ps et 4,5 ns
(cf. Fig. 6.17) a révélé une nouvelle fois la présence de ce motif sur les faciès de rup-
ture. Le fait que ces coupelles soient présentes sur les zones écaillées de différentes
compositions et choquées à différents taux de déformation présume que ce motif est
caractéristique du processus dynamique de rupture des verres métalliques base zirco-
nium.
Pour essayer de comprendre plus en détails les origines fondamentales des résultats
observés, il nous faut pour cela aller étudier les échantillons récupérés à une échelle
plus fine. De ce fait, nous essayerons dans ce qui suit d’apporter des résultats semi-
quantitatifs à partir de l’analyse détaillée des faciès de rupture à une échelle mésosco-
pique correspondant à l’échelle du cône.
6.3.1 Évolution des coupelles et des cônes
Pour examiner plus finement les faciès de rupture de manière à étudier l’influence
de la durée du chargement et de la composition sur le comportement à la rupture –
nous avons entrepris des mesures profilométriques 3D afin de cartographier métrolo-
giquement les cratères en faces arrière. De ces relevés, nous avons suivi deux méthodes
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FIGURE 6.17 – Clichés réalisés par Microscopie Electronique à Balayage sur les faciès de rupture en
face arrière de Z r 45Cu45 Al 10, Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10 pour un grossissement
x1000 suite à une irradiation de 600 ps. Sur chacune des nuances, un motif composé de cavités peut être
remarqué, dont la morphologie varie avec le pourcentage de zirconium. Outre l’échantillon de nuance
Z r 45Cu45 Al 10 présentant un faciès de rupture fragile, les autres compositions plus riches en zirconium.
d’analyse de surface (cf. annexes A et B) se basant globalement sur l’analyse des « monts
et vallées » présents sur les faciès de rupture. La première, usitée dans le monde de la
métrologie pour caractériser les surfaces fonctionnelles obtenues suite à des opérations
d’usinage, se réfère à la courbe d’Abbott-Firestone [1] construite à partir de mesures de
rugosité. L’autre méthode quant à elle, repose dans ses grandes lignes sur l’algorithme
« Watershed » utilisé dans le traitement d’image pour isoler les contours d’objets. Pour
cette deuxième méthode, un algorithme a été spécifiquement développé pour nos fa-
ciès, l’objectif final étant de pouvoir extraire la géométrie chaotique des cavités obser-
vées sur les surfaces endommagées.
6.3.1.1 Influence de la composition
L’étude du motif s’est faite sur des images de plusieurs millimètres carrés, avec une
résolution spatiale inférieure au micromètre (� 500 nm). Compte tenu du temps né-
cessaire à la détection et l’analyse des résultats, nous avons restreint notre étude aux
tirs 006, 008, 009 et 012, dans le but de rendre compte d’une potentielle influence de la
composition sur la morphologie des coupelles et des cônes.
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Pour rendre cette étude plus quantitative, nous avons relevé les valeurs statistiques
de rugosité à cœur, les hauteurs des monts et des creux des tirs 006, 008, 009 et 012
en configuration 350 f s. Ces paramètres une fois sommés sont censés représenter la
rugosité totale de la zone endommagée. Autrement dit, ils permettent d’estimer quan-
titativement l’épaisseur de la zone mise en traction avant rupture aux abords du plan
d’écaillage. Le tableau 6.4 recense l’ensemble des valeurs de Sk , Spk et Svk , correspon-
dant respectivement aux rugosités à cœur, celle liée à aux monts et celle liée aux vallées,
obtenues pour les tirs 006, 008, 009 et 012.
TABLE 6.4 – Valeurs de rugosité à cœur Sk , des monts Spk et des vallées Svk obtenues pour les tirs 006,
008, 009 et 012. Ek correspond à la somme des rugosités précédentes.
Tir Composition Sk Svk Spk Ek
[µm] [µm] [µm] [µm]
E16-006 Z r 45Cu45 Al 10 11,9 ± 0,5 4,25 ± 0,5 5,29 ± 0,5 21,45 ± 1,5
E16-008 Z r 50Cu40 Al 10 12,4 ± 0,5 8,3 ± 0,5 4,72 ± 0,5 25,4 ± 1,5
E16-009 Z r 55Cu35 Al 10 10,9 ± 0,5 3,19 ± 0,5 4,27 ± 0,5 18,4 ± 1,5
E16-012 Z r 60Cu30 Al 10 10,0 ± 0,5 3,22 ± 0,5 3,91 ± 0,5 17,1 ± 1,5
L’examen des paramètres Sk calculés pour chaque nuance suggère que l’augmen-
tation du taux de zirconium engendre une diminution de la rugosité à cœur. Ce même
constat peut être formulé pour le paramètre Spk . Seul le Svk ne présente pas une ten-
dance similaire. En particulier, la valeur obtenue pour le Z r 50Cu40 Al 10 correspond
quasiment au double de celles obtenues pour les autres compositions. C’est d’ailleurs
la raison pour laquelle aucune tendance n’est réellement constatée sur l’évolution du
Ek en fonction du taux de zirconium. Autrement, nous aurions assisté à une diminu-
tion progressive de la rugosité totale – i.e. et donc de la zone mise sous traction – avec
l’augmentation du taux de zirconium. En dépit du peu de données employées pour
cette étude, il est difficile de se prononcer sur un quelconque effet de la composition
sur l’épaisseur de la mise en traction.
En complément de ces mesures de rugosité, nous avons procédé à la détection et
au filtrage des coupelles à l’aide de l’algorithme développé en interne. Les surfaces de
rupture étant très chaotiques dues aux interactions entre coupelles, nous avons res-
treint notre étude aux coupelles les plus régulières. L’objectif initial était double : ac-
céder à la géométrie de celles-ci et discriminer si leurs initiations diffèrent en fonction
de la composition de l’échantillon. Pour ce faire, deux filtrages ont été utilisés. Le pre-
mier « MinPerim » est un critère permettant de conserver la partie la plus régulière de
la géométrie avant de voir se produire les éventuels recouvrements inter-coupelles (cf.
Fig. 6.18 (c)). En somme, il permet de conserver uniquement la géométrie suivant l’ini-
tiation de la coupelle. Le deuxième, « MeanPerim », est un critère rendant compte de
la géométrie moyenne des coupelles (cf. Fig. 6.18 (e)). Il est moins précis et restrictif
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que « MinPerim » en ce qui concerne les dimensions observées proche du site d’initia-
tion, mais offre accès à des distributions de hauteurs et surfaces projetées de coupelles
moyennes. Les tableaux 6.5 et 6.6 synthétisent les dimensions statistiques des coupelles
selon les critères « MinPerim » et « MeanPerim ».
TABLE 6.5 – Données géométriques obtenues par le cirtère MinPerim.
Tir Composition Hauteur Rayon équivalent Demi-angle Densité
[µm] [µm] [°m] [nb.mm−2]
E16-006 Z r 45Cu45 Al 10 2,7 ± 1,2 4,1 ± 1,4 55,5 ± 10,1 265
E16-008 Z r 50Cu40 Al 10 3,5 ± 2,6 3,8 ± 2,2 46,9 ± 9,1 534
E16-009 Z r 55Cu35 Al 10 3,0 ± 1,3 3,0 ± 1,1 46,5 ± 10,7 515
E16-012 Z r 60Cu30 Al 10 4,1 ± 5,2 2,9 ± 1,1 44,1 ± 12,7 447
TABLE 6.6 – Données géométriques obtenues par le cirtère MeanPerim.
Tir Composition Hauteur Rayon équivalent Demi-angle
[µm] [µm] [°]
E16-006 Z r 45Cu45 Al 10 4,7 ± 3,7 8,0 ± 4,1 62,0 ± 10,8
E16-008 Z r 50Cu40 Al 10 5,7 ± 4,1 6,6 ± 4,0 52,8 ± 11,2
E16-009 Z r 55Cu35 Al 10 5,0 ± 3,1 6,1 ± 3,2 54,4 ± 11,5
E16-012 Z r 60Cu30 Al 10 5,7 ± 5,6 5,8 ± 3,1 53,1 ± 12,3
Tout d’abord, intéressons-nous à la géométrie proche du site d’initiation. Lors de la
première lecture des données du tableau 6.5, plusieurs tendances semblent émerger.
Dans un premier temps, le rayon équivalent des coupelles diminue avec l’augmenta-
tion de taux de zirconium. Cette décroissance est à la fois liée à la hauteur moyenne des
coupelles, mais aussi à l’angle au sommet mesuré. Dans un second temps, aucune ten-
dance n’est discernable sur la variation des hauteurs avec le pourcentage en zirconium.
Malgré tout, les résultats suggèrent que les coupelles ont tendance à devenir de plus en
plus petites à mesure que la teneur en zirconium est grande. Il est à souligner que l’er-
reur calculée pour le tir 012 est conséquente par rapport aux autres tirs. Une hypothèse
serait de supposer que l’algorithme de détection et/ou la résolution spatiale n’est pas
suffisante pour prendre en compte les très nombreuses « microcavités » présentes sur
les surfaces de coupelles et à leur périphérie, rendant la détection de contour plus ar-
due comme l’illustre la figure 6.16.
Par ailleurs, les demi-angles au sommet apparaissent identiques pour les composi-
tions Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10, soit autour des 45°. Seule la com-
position la plus riche en cuivre montre un demi-angle au sommet moyen supérieur. Un
constat similaire peut être formulé concernant la densité des coupelles en fonction de
la nuance. Mise à part la nuance Z r 45Cu45 Al 10, les autres compositions révèlent une
158 Chapitre 6. Endommagement et rupture dynamique des verres métalliques
FIGURE 6.18 – (a) Vue de dessus de la coupelle initiale après détection ; (b) Vue de côté de la coupelle
initiale ; (c) Vue de dessus de la coupelle écrétée par le critère MinPerim ; (d) Vue de côté de la coupelle
écrétée par MinPerim ; (e) Vue de dessus de la coupelle écrétée par le critère MeanPerim ; (f) Vue de côté
de la coupelle écrétée par MeanPerim.
densité de coupelles du même ordre de grandeur. Cette différence notable du nombre
de coupelles recensées corrobore les observations faites à partir des clichés MEB (cf.
Fig. 6.16).
En examinant qualitativement les faciès du tir 006, un nombre plus faible de cou-
pelles de tailles plus conséquentes par rapport aux autres nuances est à souligner. À
cela s’ajoute des zones contenant peu voire pas de coupelles, dont les aspects morpho-
logiques rappellent les faciès de rupture fragile. La tendance à la réduction du diamètre
des coupelles avec le taux de zirconium est aussi observé, ce qui tend à se confirmer
visuellement. Enfin, l’observation en vue de coupe du tir 007 – dont les dimensions et
les conditions de chargement étaient identiques au tir 008 (cf. tableau 6.1) – a permis
de corroborer les mesures d’angles extraites par l’algorithme de détection (cf. Fig. 6.19).
D’ailleurs, sur celle-ci sont visibles des sites d’initiation ainsi que des coupelles partiel-
lement formées (cf. Fig. 6.19 (d)). Enfin, les résultats obtenus par le critère « MeanPe-
rim » du tableau 6.6 amènent aux mêmes constatations.
Pour résumer, l’augmentation du taux de zirconium dans notre ternaire Z rCu Al
engendre une rupture en coupelles de diamètres de plus en plus réduits. L’orientation
de l’initiation est identique pour toutes les compositions exceptées pour celles la plus
pauvre en zirconium, présentant des faciès de rupture de nature fragile.
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FIGURE 6.19 – Visualisation transversale de la zone écaillée révélant la formation de coupelles selon
une direction à 45° avec le sens de propagation du choc.
En effet, des ruptures dont leurs plans de propagation sont proches d’une direc-
tion orthogonale à la contrainte imposée et dont les surfaces de rupture sont lisses,
i.e. avec une création de surfaces limitée, sont considérées comme étant de nature fra-
gile. Dans le cas présent, les nuances Z r 50Cu40 Al 10, Z r 55Cu35 Al 10 et Z r 60Cu30 Al 10
montrent une initiation des coupelles à 45°. Leurs surfaces sont d’ailleurs assez chao-
tiques, avec notamment des veines. Le Z r 45Cu45 Al 10 quant à lui, présente une initia-
tion de coupelle supérieure à 45° dont les surfaces sont bien plus lisses.
Avant de poursuivre sur l’effet de composition sur l’évolution des faciès de rupture,
nous nous proposons de faire un aparté sur l’orientation des cônes. La rupture dans
les verres métallique est étroitement liée à la génération de bandes de cisaillement qui
décrivent des chemins privilégiés pour la propagation de fissures. Nous avons vu au
cours du chapitre 1 (cf. section 1.4.4.1, que les verres métalliques développaient une
sensibilité à la pression, à l’origine d’une variation de l’angle de rupture en compres-
sion et traction uni-axiale. D’ailleurs, il a été rapporté que l’angle de rupture en com-
pression avoisinait 42°, alors qu’en traction il se rapproche de 55°. Nos résultats quant
à eux, suggère que la rupture pour toutes nos nuances, exceptée le Z r 45Cu45 Al 10, la
rupture s’initie à 45°. Or, celle-ci est obtenue lors d’un chargement en traction et non
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en compression. Étant au fait de cette sensibilité à la pression hydrostatique, se pose
la question de savoir si les bandes de cisaillement menant à la formation des coupelles
et des cônes sont générées en traction ou bien en compression. Pour y répondre, nous
proposons dans la section 6.3.2 un mécanisme d’initiation et de propagation des cou-
pelles et des cônes basé sur la théorie des chocs et des mécanismes de déformation
connus dans les verres métalliques.
Pour en revenir à l’effet de composition, l’orientation de la rupture à 45° couplée
à une importante création de surface pendant la propagation d’une fissure caractérise
généralement les ruptures ductiles. Ces observations morphologiques et les mesures
semi-quantitatives fournies par l’algorithme suggèrent que le taux de zirconium ac-
croît la ductilité du matériau. En rapprochant ces résultats de ceux observés macrosco-
piquement, on retrouve une certaine logique. Nous avions constaté que l’augmenta-
tion du taux de zirconium engendrait une vitesse d’éjection des écailles plus faibles. De
plus, les écailles paraissaient moins fragmentées pour les compositions riches en zir-
conium. En investiguant qualitativement les faciès de rupture, nous avions conclu que
la rupture devenait de plus en plus ductile à mesure que la concentration en zirconium
croissait. Avec l’étude mésoscopique, nous disposons maintenant de données semi-
quantitatives suggérant des tendances similaires. Cette proximité entre les deux études
est satisfaisante en un sens, puisqu’elle nous conforte dans notre analyse du proces-
sus d’endommagement et de rupture de nos verres métalliques. Néanmoins, une étude
plus approfondie sur un plus large spectre d’échantillons devra être menée afin d’attes-
ter de la cohérence et validité de nos conclusions.
6.3.1.2 Influence du taux de déformation
Pour étudier l’effet de la durée du chargement, la démarche précédente est appli-
quée cette fois-ci à plusieurs échantillons de composition Z r 50Cu40 Al 10 d’épaisseurs
différentes. En plus d’impulsions variables, la distance parcourue par les ondes per-
mettra de renseigner sur l’effet de l’amortissement hydrodynamique et de son poten-
tiel rôle sur la rupture. Tout d’abord, les niveaux de rugosité à cœur, des monts et des
vallées ont été mesurés. L’ensemble des valeurs est recensé dans le tableau 6.7. Encore
une fois, nous allons nous servir de la somme de ces paramètres pour discuter de l’évo-
lution de la rugosité avec le taux de déformation, étant donné qu’ils ne rendent pas
forcément compte de l’aspect chaotique des faciès observés.
Pour présenter de manière plus synthétique les résultats, la figure 6.20 représente
l’évolution de la somme des rugosités – selon l’approche d’Abbott-Firestone – en fonc-
tion de l’épaisseur des échantillons pour différentes durées d’impulsion. En s’y réfé-
rant, il est possible de constater que pour l’ensemble des échantillons, la rugosité me-
surée, i.e. l’épaisseur de la zone mise en traction autour du plan d’écaillage, croît linéai-
rement avec l’épaisseur de l’échantillon. Cette première constatation peut aisément
s’expliquer par la théorie de l’amortissement hydrodynamique. Lors de leur propaga-
tion, les ondes de détentes rattrapent le front de choc en entrainant une diminution
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TABLE 6.7 – Valeurs de rugosité à cœur Sk , des monts Spk et des vallées Svk obtenues sur différents
échantillons de Z r 50Cu40 Al 10. Ek correspond à la somme des rugosités précédentes.
Impulsion Tir Épaisseur Sk Svk Spk Ek
[µm] [µm] [µm] [µm] [µm]
350 f s
E16-008 223 ± 2,4 12,4 ± 0,5 4,6 ± 0,5 7,9 ± 0,5 24,9 ± 1,5
E16-014 165 ± 3,0 13,1 ± 0,5 5,2 ± 0,5 3,2 ± 0,5 21,5 ± 1,5
E16-018 268 ± 2,1 19,4 ± 0,5 4,3 ± 0,5 19,2 ± 0,5 42,9 ± 1,5
600 ps
E16-062 219 ± 1,2 12,2 ± 0,5 4,2 ± 0,5 4,0 ± 0,5 20,4 ± 1,5
E16-067 278 ± 1,1 11,9 ± 0,5 4,7 ± 0,5 8,3 ± 0,5 24,9 ± 1,5
E16-071 459 ± 5,2 10,2 ± 0,5 7,4 ± 0,5 9,8 ± 0,5 27,4 ± 1,5
4,5 ns
L17-031 799 ± 3,1 22,8 ± 0,5 6,5 ± 0,5 9,0 ± 0,5 38,3 ± 1,5
L17-033 214 ± 2,9 16,4 ± 0,5 5,7 ± 0,5 7,2 ± 0,5 29,3 ± 1,5
L17-035 445 ± 3,0 23,9 ± 0,5 8,2 ± 0,5 12,2 ± 0,5 44,3 ± 1,5
du niveau de pression. De plus, leur étalement a pour conséquence une chute des vi-
tesses de déformation tout en augmentant temporellement la durée totale du charge-
ment. Spatialement, la zone sous tension se retrouvera alors d’autant plus grande que
les faisceaux de détentes se seront étalés. Une fois un compromis entre taux de défor-
mation et seuil de rupture trouvé, l’écaillage pourra avoir lieu. Il est d’ailleurs rassurant
d’observer une variation de la rugosité identique quelle que soit la durée d’impulsion.
Ce dernier point renforce d’autant plus notre interprétation par l’effet de l’amor-
tissement hydrodynamique puisque celui-ci est censé être le même dans les trois cas.
Toutefois, le tir L17-031 présente une rugosité en dehors de cette évolution linéaire.
Pour apporter des pistes d’explication à son sujet, il faut se référer à son faciès et le
confronter à celui des autres tirs (cf. Fig. 6.21).
D’après la figure 6.21, tous les faciès excepté le tir L17-031 révèlent la présence de
coupelles. Sur ce dernier, il est en effet bien moins évident de discerner d’éventuelles
formations circulaires pouvant s’apparenter aux coupelles. En corrélant cette observa-
tion morphologique à sa valeur de rugosité, il apparait alors moins étonnant de consta-
ter que sa rugosité s’écarte de l’évolution linéaire rapportée précédemment. Reste à
savoir s’il existe un seuil à partir duquel la formation des coupelles et des cônes ne
pourrait avoir lieu.
Pour ce faire, nous avons eu recours à notre algorithme maison afin de quantifier la
possible évolution géométrique des coupelles. De manière similaire à la section précé-
dente, les deux critères « MinPerim » et « MeanPerim » ont été employés pour caracté-
riser leurs géométries. Les résultats sont respectivement rassemblés dans les tableaux
6.8 et 6.9.
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FIGURE 6.20 – Évolution de la rugosité totale Ek en fonction de l’épaisseur de l’échantillon pour diffé-
rentes durées d’impulsion.
TABLE 6.8 – Données géométriques obtenues par le cirtère MinPerim sur différents échantillons de
Z r 50Cu40 Al 10.
Impulsion Tir Épaisseur Hauteur Rayon éq. Demi-angle Densité
[µm] [µm] [µm] [°] [nb.mm−2]
350 f s
E16-008 223 ± 2,4 3,5 ± 2,6 3,8 ± 1,2 46,9 ± 9,1 337
E16-014 165 ± 3,0 2,9 ± 1,4 3,5 ± 1,4 50,4 ± 11,8 535
E16-018 268 ± 2,1 3,5 ± 2,2 3,7 ± 1,8 46,8 ± 9,8 371
600 ps
E16-062 219 ± 1,2 2,8 ± 1,2 2,8 ± 1,0 59,5 ± 10,4 565
E16-067 278 ± 1,1 2,5 ± 0,9 3,3 ± 1,4 56,0 ± 11,1 548
E16-071 459 ± 5,2 4,5 ± 2,7 2,4 ± 0,9 31,1 ± 11,7 1157
4,5 ns
L17-031 799 ± 3,1 4,6 ± 3,7 2,4 ± 1,1 33,5 ± 15,9 454
L17-033 214 ± 2,9 6,0 ± 14,5 2,9 ± 1,0 38,4 ± 12,6 647
L17-035 445 ± 3,0 4,0 ± 3,5 2,3 ± 0,9 36,7 ± 16,8 209
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FIGURE 6.21 – Clichés MEB des surfaces de rupture des tirs sur Z r 50Cu40 Al 10 en 350 f s, 600 ps et 4,6
ns pour différentes épaisseurs.
TABLE 6.9 – Données géométriques obtenues par le cirtère MeanPerim sur différents échantillons de
Z r 50Cu40 Al 10.
Impulsion Tir Épaisseur Hauteur Rayon équivalent Demi-angle
[µm] [µm] [µm] [°]
350 f s
E16-008 223 ± 2,4 5,7 ± 4,1 6,6 ± 4,0 52,8 ± 11,2
E16-014 165 ± 3,0 4,7 ± 2,8 7,0 ± 3,6 58,8 ± 10,9
E16-018 268 ± 2,1 6,3 ± 4,7 6,5 ± 4,0 51,1 ± 11,3
600 ps
E16-062 219 ± 1,2 4,8 ± 2,9 5,3 ± 3,0 60,5 ± 9,9
E16-067 278 ± 1,1 5,1 ± 3,1 5,3 ± 3,1 59,7 ± 10,2
E16-071 459 ± 5,2 7,3 ± 4,6 4,0 ± 2,2 34,0 ± 12,3
4,5 ns
L17-031 799 ± 3,1 8,2 ± 7,3 5,0 ± 4,7 36,4 ± 15,0
L17-033 214 ± 2,9 7,5 ± 9,8 5,6 ± 3,7 43,15 ± 13,
L17-035 445 ± 3,0 6,3 ± 5,7 4,4 ± 3,4 40,3 ± 15,3
164 Chapitre 6. Endommagement et rupture dynamique des verres métalliques
Au sein d’une série de tirs réalisés avec une même durée d’impulsion (cf. tableau
6.8), les hauteurs et rayons équivalents proches du site d’initiation ne varient que lé-
gèrement, ne laissant pas supposer une quelconque tendance. À noter que le tir L17-
033 présente des barres d’erreurs conséquentes, que nous ne sommes pas en mesure
d’expliquer pour l’instant. Au contraire, une variation peut être remarquée entre séries
d’impulsions différentes, d’autant plus visible sur les valeurs de demi-angle au sommet.
Ainsi, la série en picosecondes possède les hauteurs de coupelles les plus réduites et les
tirs nanosecondes les plus élevées. Concernant leurs rayons équivalents, ils sont du
même ordre pour ces deux impulsions, tandis que ceux des tirs en femtosecondes sont
supérieurs. Pour ces derniers, les valeurs d’angle se rapprochent de celles de l’étude
précédente sur l’effet de composition, soit autour des 45°. Les coupelles formées suite
au chargement picosecondes se trouvent plus ouvertes avec un demi-angle aux alen-
tours de 55°-60°, alors que ceux mesurés en impulsion nanosecondes se situent plus
autour des 35°. Ces observations tendent à suggérer que la durée d’impulsion laser mo-
difie significativement l’orientation de l’initiation des coupelles. Par ailleurs, la varia-
tion du taux de déformation lié à l’amortissement hydrodynamique semble induire une
fermeture des coupelles (cf. Fig. 6.22).
En effet, en considérant la géométrie quasi-complète des coupelles – fournie par
MeanPerim dans le tableau 6.9 – force est de constater que les demi-angles au som-
met au sein d’une série diminuent avec l’augmentation de l’épaisseur des échantillons.
Cette fermeture est accompagnée par une augmentation progressive des hauteurs de
coupelles (cf. Fig. 6.23).
En somme, les coupelles se retrouvent de plus en plus étirées et fermées à mesure
que la distance parcourue par les ondes de choc croît. En tenant compte de la chute
du taux de déformation avec d’une part la distance parcourue, et d’autre part la du-
rée d’impulsion, l’un pourrait en conclure que plus les vitesses de déformations sont
élevées, plus les coupelles seront ouvertes et de faibles profondeurs. C’est malheureu-
sement sans compter sur les résultats liés au régime picosecondes qui présentent les
coupelles de plus faibles dimensions. Pour l’expliquer, il serait envisageable de ne plus
se baser uniquement sur une analyse du taux de déformation lié à la durée d’impulsion
et à l’amortissement hydrodynamique. Une hypothèse serait alors de considérer les ré-
gimes de pression dans lesquels se trouve la matière sous choc.
Lors du chapitre 4, nous avons constaté l’existence de plusieurs régimes de vitesses
d’ondes apparaissant à différents niveaux de pressions. Plus tôt dans ce chapitre, nous
indiquions que les pressions atteintes en impulsions picosecondes et nanosecondes
étaient approximativement du même ordre de grandeur, soit comprises entre 11 et 28
GPa. Cette plage de pressions correspond à deux domaines de vitesses distincts, pou-
vant par conséquent engendrer des différences notables entre les tirs. Les tirs femto-
secondes quant à eux étaient plutôt situés autour de la transition élasto-plastique, soit
aux alentours de 7 GPa. Les fortes variations de célérité des ondes de choc pour ces
domaines distincts s’accompagnent nécessairement d’une variation équivalente de la
vitesse des ondes de détentes. De ce fait, confronter directement les géométries de cou-
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FIGURE 6.22 – Variation du demi-angle au sommet des coupelles en fonction de l’épaisseur de l’échan-
tillon pour différentes durées de chargement.
FIGURE 6.23 – Variation des hauteurs de coupelles en fonction de l’épaisseur de l’échantillon pour
différentes durées de chargement.
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pelles obtenues pour des durées d’impulsions et des domaines de pression différents
peut s’avérer discutable. Pour cette raison, la tendance décrite par les données collec-
tées pour différentes durées d’impulsion est à prendre avec précaution. Néanmoins, il
reste évident qu’au sein d’une même impulsion la chute des vitesses de déformation
entraîne l’étirement et la fermeture des coupelles. Nous tenterons par la suite d’appor-
ter des éléments de compréhension de ce phénomène.
Pour en revenir au tir L17-031, la figure 6.23 illustre une profondeur moyenne de
coupelle s’éloignant très nettement de la tendance. Cette observation corrobore les me-
sures de rugosité et clichés post-mortem. Finalement, ces différents éléments nous in-
diquent la présence d’un seuil à partir duquel les coupelles ne sont plus observables.
La question se pose alors de savoir si la rupture s’initie de manière similaire ou non.
Pour appréhender ce problème, il est possible de se référer à l’évolution de la densité
de coupelles par unité de surface.
D’après les données du tableau 6.9, les tirs picosecondes montrent une évolution
croissante du nombre de coupelles par unité de surface avec la distance. Pour les tirs
femtosecondes une croissance est aussi constatée entre les tirs E16-014 et E16-008,
avant d’observer une chute de leur nombre pour le tir E16-018. Ce constat ne s’ap-
plique malheureusement pas aux tirs nanosecondes, où une chute du nombre de cou-
pelle entre les tirs L17-033 et L17-035 est observée. Pour expliquer ces différences, deux
hypothèses peuvent être avancées. La première concerne la chute du nombre de cou-
pelle entre le tir E16-008 et E16-018. L’autre se porte sur les différences de chargement
entre les tirs nanosecondes.
Plus tôt dans le chapitre, nous rapportions un saut dans les vitesses d’envol d’écailles
en régime femtosecondes. Nous avons attribué ce changement à une possible transi-
tion élasto-plastique. Or le tir concerné par cette potentielle transition est le tir E16-018.
Ainsi, la chute du nombre de coupelles peut être le résultat d’un changement de com-
portement lié à la transition élasto-plastique.
Concernant l’autre hypothèse, nous avons vu depuis maintenant quelques lignes
que le tir L17-031 se démarque de tous les autres tirs en ne montrant que très peu de
coupelles visibles tout en ayant une rugosité inférieure aux autres. Cependant, les va-
leurs de densité rapportent que le tir L17-035 est celui en comportant le moins. Or,
les simulations ESTHER sur cuivre nous ont indiqué que la pression atteinte en face
arrière pour un tir équivalent au tir L17-033 serait de 20 GPa, alors qu’elle serait de
11 GPa pour un tir équivalent au tir L17-031. Par conséquent, les tirs nanosecondes
se situeraient dans deux régimes différents de propagation d’ondes. Quid de la rela-
tion linéaire de croissance de l’épaisseur d’écaille (cf. Fig. 6.11) et de la diminution des
vitesses d’envol (cf. Fig. 6.10) ? Serait-ce par chance que nous eussions constaté une
telle évolution ? Certes, il est difficile d’observer une tendance concrète à partir de trois
tirs. Néanmoins, rien ne présageait que nous rencontrions de telles divergences à une
échelle plus fine pour une même impulsion. Pour comprendre plus en détail comment
évolue le nombre de coupelles en fonction des différents régimes de pression et des vi-
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tesses de déformation, plusieurs tirs devront indubitablement être entrepris. Bien que
nous ne disposions malheureusement pas de données plus quantitatives sur le sujet,
nous nous proposons de discuter de l’éventuelle croissance du nombre de coupelles
ainsi que de leur étirement avec l’augmentation du taux de déformation.
6.3.1.3 Discussion
Lors de son étalement, nous avons vu que les faisceaux d’ondes de détente induisent
une chute des vitesses de déformation. Cet étalement est de caractère à la fois spatial
et temporel. Cela signifie que pour une même durée d’impulsion, la durée totale de
la perturbation en pression sera d’autant plus longue que la distance parcourue sera
grande. Dorénavant, supposons un état de pression suffisamment élevé pour déclen-
cher les mécanismes de plasticité à partir de tous les sites potentiels d’initiation. Sup-
posons maintenant qu’en ces sites se forment des bandes de cisaillement [42, 99]. Le
motif en coupelles et en cône résulterait alors de la formation de ces bandes. Par consé-
quent, plus cette perturbation induira une mise sous tension longue, plus les bandes de
cisaillement disposeront de temps et d’espace pour se former, expliquant ainsi l’aug-
mentation des hauteurs de coupelles avec la chute des vitesses de déformation. Pour
résumer, plus la contrainte est maintenue longtemps, plus elle favorisera la propaga-
tion des bandes de cisaillement à l’origine de la formation des coupelles.
Concernant la réduction des angles au sommet, l’origine est moins évidente. D’après
les travaux de Houdoux et al [64] menés sur l’évolution des déformations plastiques
dans le milieux granulaires, il a été rapporté que le champ de déplacement pouvait
être décomposé en deux composantes évoluant à deux échelles de déformation décou-
plées. En analysant les champs de déplacement par corrélation d’images d’un milieux
granuraire soumis à des essais de compression bi-axiale, ces auteurs ont mis en évi-
dence l’existence de deux inclinaisons différentes des contraintes maximales. D’une
part, pour de faibles déformations (ε < 5,95 %), la fonction de corrélation - employée
pour remonter au champ de déplacement - prenait une forme quadrupolaire avec une
inclinaison moyenne de 48°. D’après leur interprétation, cette inclinaison pourrait être
corrélée à la direction des contraintes maximales fournies par le tenseur d’Eshelby
et correspondrait à une cascade d’événements plastiques élémentaires. D’autre part,
pour des déformations plus importantes (ε = 8,75 %), la fonction de corrélation ren-
voyait une orientation à 63° des contraintes maximales. Plus précisément, au premiers
instants de l’essai, les événements plastiques engendrées se répartissaient de manière
homogène dans l’échantillon. Au fur et à mesure de l’application du chargement, ces
événements plastiques se sont ensuite concentrés dans une zone active, précipitant le
passage vers un régime hétérogène de déformations plastiques, zone précurseure de la
bande de cisaillement macroscopique finale observée. Cette deuxième direction pour-
rait alors être reliée à la formation d’une bande de cisaillement macroscopique et dé-
pendrait du coefficient de friction interne en accord avec le critère de Mohr-Coulomb.
À partir de ces deux composantes, Houdoux et al proposent donc d’interpréter la plas-
ticité et la rhéologie des matériaux amorphes de deux manières distinctes : la première
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composante serait liée à une cascade d’événements plastiques élémentaire tandis que
la deuxième permettrait de décrire des effets rhéologiques non locaux.
Dans notre situation, nous savons que la température est un élément clé pouvant
engendrer d’importantes modifications rhéologiques, notamment à l’échelle des bandes
de cisaillement. Ayant conscience de la variation du chargement lié à l’amortissement
hydrodynamique – chute de pression, de température et de taux de déformation –, il est
légitime de s’interroger quant à l’impact de cet amortissement sur la variation de tem-
pérature et les changements rhéologiques s’opérant au sein et aux abords des bandes
de cisaillement. En s’appuyant sur les deux composantes de déformations plastiques
proposées par Houdoux et al [64], et en les rapprochant de l’amortissement hydrody-
namique, il nous serait possible de spéculer que l’angle des cônes résulterait de condi-
tions sur ε̇ et T telles que l’une ou l’autre des composantes prédomine :
• Pour ε̇ élevé, i.e. pour de faibles distances parcourues, la durée de chargement
est relativement courte et la température élevée. À partir de ces conditions, la
première composante serait sollicitée ce qui aurait pour conséquence la forma-
tion de cônes dont les angles seraient proches de 45°.
• Pour ε̇ faible, i.e. pour des distances parcourues plus importantes, la durée de
chargement est plus importante et la température plus faible, ce qui aurait pour
conséquence « d’augmenter le coefficient de « friction interne » ». Ces conditions
permettraient alors à la deuxième composante de prédominer et ainsi engen-
drer des cônes plus refermés.
Enfin, dans l’hypothèse où la croissance du nombre de coupelles avec l’augmenta-
tion de la distance parcourue est avérée, alors les mesures de rugosité nous permettront
de lever le voile sur les origines de de phénomène. En effet, si l’on considère le matériau
comme étant relativement homogène, dans ce cas il dispose de la même probabilité
d’activation des sites quelle que soit la zone de l’échantillon considérée. En couplant
étalement du chargement et identique probabilité d’activation, il ressort que plus la
zone de traction sera localisée plus les coupelles se trouveront à proximité les unes des
autres dans des plans proches. Au contraire, plus le chargement sera spatialement large,
plus un grand nombre de plans seront sollicités. Cet accroissement du nombre de plans
aura pour conséquence d’augmenter le nombre total de coupelles ainsi que la rugosité.
Finalement, la densité par unité de surface ne se révélerait plus comme un critère per-
tinent puisqu’il s’agirait au contraire d’un nombre de sites par unité de volume.
6.3.2 Formation des cônes et coupelles
Pour expliquer la formation de ces coupelles et de ces cônes, Escobedo et al [42] et
Lu et al [99] ont basé leurs mécanismes sur la théorie des volumes libres. A partir de ces
sites, Escobedo et al supposent que la compression due au choc engendrerait dans un
premier temps une réduction du nombre de volume libre, de par les possibles réarran-
gements atomiques liés à la présence de mobilités. De ces zones d’intenses contraintes
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de compression et tension, s’initieraient de multiples bandes de cisaillement – contrai-
rement aux sollicitations quasi-statiques où une seul bande est généralement observée
– qui en s’interceptant donneraient naissance à une zone où les contraintes de trac-
tion sont les plus intenses, définissant ainsi le plan d’écaillage. Lu et al pour leur part,
considèrent tout comme Escobedo et al que les contraintes de compression et traction
engendreront des bandes de cisaillement. Néanmoins, ils supposent qu’à l’intersection
de celles-ci se formeront des micro-vides, desquels s’initieront le motif en coupelles et
en cônes. Nous retrouvons en sommes chez Lu et al un mécanisme assez similaire à la
cavitation.
Dorénavant, l’objectif est d’attester si l’un des mécanismes proposés [42, 99] est en
mesure d’expliquer les résultats recueillis durant nos différentes campagnes laser. Pour
évaluer leurs pertinences, nous allons considérer le tir L17-033 effectué sur la chaîne
LULI2000, pour lequel nous avons récupéré une écaille entière non fragmentée. La dite
cible, de 215 µm d’épaisseur, fut irradiée à une intensité de 2,45 T W .cm−2 sur une sur-
face de 2,7 millimètres durant 4,5 ns. D’après une simulation ESTHER sur cuivre, la
pression engendrée en face avant atteindrait les 60 GPa. Après récupération, le cratère
formé en face arrière et l’écaille éjectée ont été examinés par imagerie MEB. Les figures
6.24 et 6.25 rassemblent les clichés des faciès de rupture présents sur l’échantillon et
l’écaille à plusieurs grandissements.
FIGURE 6.24 – Clichés MEB de la partie centrale du cratère en face arrière de la cible L17-033. (a)
observation de la partie centrale à un grossissement x500. (b) zoom de la zone verte décrite par le carré
vert dans l’image (a) au grossissement x1000.
Au début de cette section dédiée à l’analyse post-mortem de nos cibles, nous avons
mis en avant le fait que le nombre et les diamètres des coupelles différaient significati-
vement des observations rapportées par Escobedo et al et Lu et al. En particulier, nous
avions constaté que les coupelles observées sous choc laser étaient en moyenne dix fois
plus petites et plus nombreuses. En examinant plus précisément les figures 6.24 et 6.25,
il apparaît que les coupelles sont principalement présentes sur la surface endommagée
de l’échantillon alors que l’écaille semble ne disposer que de cônes. Malheureusement,
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FIGURE 6.25 – Clichés MEB de la partie centrale côté rupture de l’écaille envolé de la cible L17-033.
(a) observation de la partie centrale de l’écaille à un grossissement x200. (b) zoom du rectangle rose de
l’image (a) révélant la présence de cônes.
une confrontation directe de ces observations avec les résultats de Lu et Escobedo n’est
pas possible puisque dans leurs études les écailles n’ont pu être récupérées. Malgré
tout, cette tendance est retrouvée sur d’autres échantillons, comme par exemple ceux
de la campagne ELFIE en configuration 350 f s. Sur certains d’entre eux, des portions
d’écailles sont encore solidaires de l’échantillon, mettant ainsi en exergue la présence
de multiple cônes similaires à ceux observés sur l’écaille du tir LULI2000 considéré pré-
sentement. Ayant constaté la présence de ce motif pour divers générateurs de choc et
différents taux de déformation, il est plus que probable que le mécanisme de formation
des coupelles et des cônes soit identique dans tous les cas de figure.
De par leurs observations, Escobedo et al [42] et Lu et al [99] ne pouvaient présager
de l’unique formation de cônes sur l’écaille et de coupelles sur l’échantillon. Bien que
les deux mécanismes qu’ils aient proposés soient phénoménologiquement simples, ils
se révèlent insatisfaisant dans le sens où ils ne sont pas en mesure d’expliquer l’origine
de la distribution spatiale observée des coupelles et des cônes.
L’absence de cet aspect nous a mené à proposer un mécanisme alternatif basé sur
la théorie des choc permettant de rendre compte de l’initiation, de la propagation et de
la distribution spatiale particulière des « cups and cones ».
Avant de débuter notre propos, la nature du chargement envisagé se doit d’être rap-
pelé. Dans la situation de la propagation d’une onde de choc, i.e. d’un choc induit par
laser, la matière se trouvera dans un état à haute pression, température et vitesse de dé-
formation. En parallèle, la majeure partie des travaux menés en quasi-statique sur les
verres métalliques base Z r ont été synthétisés sous la forme d’une carte des déforma-
tions proposée par Schuh et al [130] (cf. chapitre 1 section 1.4.1). Cette carte offre une
vue d’ensemble des différents régimes accessibles par le matériau, parmi lesquels deux
régimes d’écoulement plastiques sont dissociables :
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• un écoulement homogène à hautes températures et faibles taux de déformation.
• un écoulement inhomogène observé à basses températures et pour des vitesses
de déformation modérées (< 102 s−1).
Ce dernier est notamment associé au phénomène de localisation sous la forme de
bandes de cisaillement, qui pilote d’une certaine façon les déformations plastiques
et la rupture. Nonobstant le manque de données en dynamique, il serait raisonnable
de considérer que sous choc l’écoulement plastique est inhomogène. Cette hypothèse
étant à la base de notre raisonnement, elle se devait d’être explicitée.
FIGURE 6.26 – Mécanisme de formation des coupelles et des cônes retrouvés respectivement sur les
faciès de rupture de l’échantillon et de l’écaille.Ce mécanisme est basé sur la théorie des choc et le mo-
dèle de formation des bandes de cisaillement en deux étapes, d’après Klaumünzer et al [86] repris par
Greer et al [52].
Le mécanisme d’initiation et de propagation des coupelles et des cônes est illus-
tré en figure 6.26. Tout commence à partir d’un site particulier, que l’on nommera
« site d’initiation », à partir duquel la plasticité du matériau peut être initiée. L’inter-
action d’une onde de choc (1) – schématisée par le front bleu voyageant de gauche à
droite – avec le site considéré, induira autour de ce site un champ de déplacement.
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Le déplacement atomique autour de ce dernier étant plus important que celui de la
matrice environnante, ce déséquilibre engendrera du cisaillement localisé. Cette ré-
gion de cisaillement et de déplacement atomique très localisé est connue sous le nom
de « Shear Transformation Zone » dans la littérature. Elle est supposée être respon-
sable de l’activation de la plasticité dans les verres métalliques (cf. chapitre 1 section
1.4.2). La concentration des contraintes de cisaillement sous une forme quadrupolaire
se retrouve par exemple dans la théorie des inclusions d’Eshelby [43, 107]. Cette ré-
partition des contraintes s’est notamment retrouvée confirmée à la fois expérimenta-
lement [129] et numériquement [146], attestant d’une décroissance de l’intensité des
contraintes avec la distance depuis le centre du site d’initiation considéré (cf. Fig. 6.26
zone rouge). De ces zones d’intense cisaillement s’initieraient les bandes de cisaille-
ment. Les origines atomiques n’étant pas encore bien comprises, trois scénarios d’ini-
tiation de bandes de cisaillement ont été proposés par [52], confirmés soit expérimen-
talement [164, 163] ou numériquement [134, 21, 17]. Parmi ceux-ci, un scénario en deux
étapes similaire à celui proposé par Klaumünzer [86] a retenu notre attention. Nous
nous proposons de le rappeler ci-après.
Lors de l’activation d’une STZ – première étape –, la structure atomique environ-
nante se retrouve dans un état désordonné favorisant les mobilités atomiques. A ce mo-
ment, le cisaillement est encore faible et l’élévation de température peu significative.
Ce désordre atomique décrit alors un chemin privilégié selon lequel les atomes vont
pouvoir « glisser » et les contraintes de cisaillement se concentrer – deuxième étape.
Puisque la matière est désordonnée le long de ce chemin privilégié, d’importantes dé-
formations plastiques vont alors pouvoir s’accumuler et se localiser, avant de donner
lieu à des bandes de cisaillement. De cette localisation résultera cette fois-ci une forte
élévation de température.
Dorénavant, essayons d’adapter ce scénario à notre situation. Tout d’abord, un site
d’initiation est activé par l’arrivée du front de compression, induisant un champ de
contrainte de forme quadrupolaire tel qu’illustré par les étapes (1)→(2) de la figure
6.26. Etant donné qu’il n’y pas de preuves évidentes que les coupelles et les cônes pro-
viennent de l’activation des STZ, nous préférons considérer tout type de sites à par-
tir desquels du cisaillement pourrait s’accumuler. L’onde de choc se transformant en
faisceau de détentes suite à la réflexion en surface libre, l’interaction des détentes in-
cidentes et réfléchies induit un état de traction (zone orange). Ce dernier serait alors à
l’origine de l’activation de la deuxième étape à partir de laquelle les bandes de cisaille-
ment s’initieraient (3)→(4). Une fois le plan d’écaillage atteint, les bandes de cisaille-
ment sur la droite du site seraient alors entièrement formées et le glissement pourrait
débuter (5). Au final, une fissure se propagerait le long des chemins privilégiés décrits
par les bandes de cisaillement entièrement développées sur la droite du site d’initia-
tion. En outre, de cet état de déformation uniaxial et de concentration du cisaillement
sous forme quadrupolaire résulterait la formation de coupelles sur l’échantillon et de
cônes sur l’écaille.
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6.3.3 Morphologie des cônes et coupelles
Un examen approfondi de la morphologie des coupelles et des cônes rend compte
de différence morphologiques à la fois entre les coupelles et les cônes, mais aussi à
l’échelle de l’objet. Les figures 6.27 et 6.28 obtenues par grossissement des images 6.24
et 6.25 nous permettent de distinguer l’existence de ces différences morphologiques.
D’une part, au centre de la coupelle une zone lisse à l’aspect visqueux est observable
(cf. Fig 6.27 (a)), tandis qu’un motif à veines relativement épaisses peut être distingué
en périphérie (cf. Fig 6.27 (a) et (b)). De plus, la présence de gouttelettes en périphérie
suggère une chute de viscosité du matériau, voire de la fusion.
FIGURE 6.27 – (a) zoom de la zone bleue de figure 6.24 (a). (b) zoom de la zone jaune de la figure 6.24
(b). Ces deux grossissements mettent en évidence la présence d’une frontière morphologique au sein des
coupelles : une partie grenue située au centre et une partie lisse en périphérie comportant un motif en
veines.
D’autre part, la zone centrale des cônes apparaît plus grenue (cf. Fig. 6.28 (b)) avec
beaucoup moins de gouttelettes. Les veines caractéristiques sont ici beaucoup plus
fines que celles observées dans les coupelles. Des disques en périphérie comportant
de larges veines sont quelques fois discernables à la base des cônes (cf. Fig. 6.27 (a) et
(b)).
Selon une étude de Deibler et al [33], la taille des motifs de veines peut être attribuée
à des divergences de viscosité, où un motif assez large est synonyme d’une viscosité
faible. Au contraire, un motif plus fin indiquera une viscosité plus élevée. Cette diffé-
rence de viscosité apparente entre les coupelles et les cônes peut être expliquée par les
travaux de Pampillo et al [120] apportant les preuves d’un effet de désordre structurel au
sein des bandes de cisaillement. En particulier, il suggéra que les potentiels chimiques
pouvaient être altérés relativement à ceux du bulk lors de l’initiation et la propagation
des bandes de cisaillement. Enfin, il a été rapporté par Leamy et al [91] que les proces-
sus d’écoulement et de formation de surfaces de rupture dans les verres métalliques,
dans le cas de traction quasi-statique, induisaient la création de deux zones : une lisse
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FIGURE 6.28 – (a) zoom de la zone bleue de la figure 6.25 (a). (b) zoom sur un cône de l’image 6.28
(a). Ces images révèlent une morphologie sur la surface des cônes distincte de celle observée dans les
coupelles. Une frontière morphologique est aussi observée, bien que moins marquée.
et l’autre comportant une multitude de veines.
La formation de ces deux zones peut aussi être rapprochée de la variation de tempé-
rature au sein d’une bande de cisaillement. Depuis la découverte des bandes de cisaille-
ment dans les verres métalliques, l’élévation de la température associée au phénomène
a toujours été au centre de l’attention. Il est maintenant admis que leur génération est
accompagnée nécessairement d’une élévation substantielle de la température. Sa va-
riation au cours du glissement serait alors à même d’apporter des réponses quant aux
zones distinctes visualisées sur les faciès des coupelles et des cônes.
Pour en rendre compte, nous pouvons postuler qu’aux premiers stades du glisse-
ment la température est plus faible, entrainant ainsi une viscosité plus élevée. Toute-
fois, plus le glissement s’opère plus la température croît au sein de la bande, ayant pour
conséquence de faire chuter la viscosité. Par conséquent, le gradient de température
observé le long de la bande durant le glissement serait responsable des deux zones dis-
tinctes visibles sur les coupelles et les cônes (cf. Fig. 6.29).
Toutefois, l’ensemble de ces pistes ne permet pas d’élucider l’origine des différences
morphologiques entre coupelles et cônes. Les variations de viscosité sur chacune des
parties endommagée suggèrent clairement des états de la matière distincts dans les
coupelles et les cônes. Outre le mécanisme phénoménologique proposé, un processus
complémentaire doit certainement venir s’additionner à la formation des « cups and
cones ». Ce n’est qu’en investiguant à une échelle encore plus fine que nous récolterons
des bribes d’informations nous mettant sur la voie.
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FIGURE 6.29 – (a) Processus d’écoulement et de rupture des verres métalliques en traction uniaxiale
révélant la présence de deux régions distinctes : une lisse et une comportant des veines, d’après Leamy
et al [91]. (b) Vue inclinée des cônes présents sur l’écaille illustrant les deux régions lisses et constituées
de veines.
6.4 À l’échelle microscopique
Pour appréhender les variations de viscosité en surface des coupelles et des cônes,
des analyses de spectroscopie dispersive ont été menées. Les mesures ont été effectuées
à partir d’une sonde OXFORD 50 mm². La profondeur de pénétration permettant de
déterminer le volume sondé est donnée par la formule de Castaing :
hsondé = 0,33
E 1,70
ρ
�
i=1
Ci Ai
Zi
(6.5)
Où hsondé est la profondeur de pénétration totale en µm, E0 l’énergie des électrons
en keV , ρ la masse volumique en g .cm−3, et Ci , Ai , Zi correspondant respectivement
au titre massique, la masse et le numéro atomique de l’élément i. Dans notre situation,
l’alliage de verre métallique est composé à 90 % de Z r et de Cu. Pour déterminer le
volume sondé, une tension de 20 keV a été employée afin de se situer au-dessus du
seuil d’émissivité du zirconium. Les profondeurs résultantes sont alors de 0,7 µm pour
le cuivre et 0,34 µm pour le zirconium. Cette technique n’étant que semi-quantitative,
nous avons approximé le volume sondé par un cube de 1 µm3, dont la précision est de
plus ou moins 5 %. Au total, 50 coupelles et 50 cônes présents sur l’échantillon L17-033
ont été testés. Les zones sondées et les résultats associés sont illustrés par la figure 6.30.
À l’extérieur des coupelles et des cônes (cf. Fig. 6.30 (c)), les mesures de spectro-
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FIGURE 6.30 – Mesures d’analyse de spectroscopie dispersive en énergie sur la composition atomique
des coupelles et des cônes. Clichés MEB d’une coupelle présente sur l’échantillon (a) et d’un cône sur
l’écaille(b). Les positions de mesures sont illustrées par les lignes rouges. Les figures (c) et (d) corres-
pondent à un zoom des parties sondées dans la coupelle et dans le cône. Les fractions volumiques en Zr,
Cu et Al sont respectivement tracées pour la coupelle et le cône en figures (e) et (f).
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scopie nous ont fourni une distribution atomique identique à la composition initiale 1,
soit 50 % de Zr, 40 % de Cu et 10 % Al (cf. Fig. 6.30 (e)). Toutefois, en relevant la fraction
volumique de chaque élément dans les coupelles et sur les cônes, des divergences ont
émergé. Au sein des coupelles, une quantité importante de cuivre est observée (� 70 %)
au détriment du zirconium (� 25 %) (cf. Fig. 6.30 (e)). Le taux d’aluminium reste pour
sa part proche de sa valeur initiale (� 5 %). À l’opposé, les cônes apparaissent beaucoup
plus riches en zirconium (� 70 %) qu’en cuivre (� 25 %) (cf. Fig. 6.30 (f)).
Cette étonnante répartition atomique au sein des coupelles et des cônes est pos-
siblement due à une ségrégation atomique se produisant durant la formation et pro-
pagation des bandes de cisaillement. Thermodynamiquement, une onde de choc est
considérée comme une transformation adiabatique induisant un saut de pression. Il
s’en suit de cette transformation une chute de volume ayant pour conséquence un gain
en énergie libre et en température. Par ailleurs, la plasticité très localisée, responsable
de la formation des coupelles et des cônes à partir des sites d’initiations, contribue en
complément à l’élévation de température et d’énergie libre. Ce gain soudain de tempé-
rature, i.e. d’énergie libre, engendre une chute de la viscosité du matériau, promouvant
dans le même temps une plus grande mobilité atomique au sein d’un voisinage local.
Une fois la matière dans un état proche de celui d’un liquide, la quantité de mouve-
ment transmise par le choc induirait une migration atomique. Puisque les composants
de notre verre métallique possèdent différentes masses atomiques (Z r : 91u, Cu : 63u,
Al : 27u), des effets inertiels à l’origine de leur séparation émergeraient.
En supposant une vitesse matérielle identique pour tout le matériau, les atomes de
zirconium possèdent une énergie cinétique supérieure à celle des atomes de cuivre et
d’aluminium. Ainsi, la ségrégation aurait lieu durant une phase de décélération, où les
atomes d’aluminium et de cuivre verraient leurs vitesses décroître plus rapidement que
celles des atomes de zirconium. Pour mieux se représenter ce scénario, il est possible
de se référer à la figure 6.31 illustrant la variation de la pression et de la vitesse particu-
laire lors de la réflexion et de la superposition des faisceaux de détente.
Aux premiers instants, la matière est comprimée de par la propagation de l’onde de
choc se traduisant par un saut de pression, de température et de vitesse matérielle. A
son arrivée en face arrière, la vitesse matérielle augmente subitement à cause de la ré-
flexion du front de choc en faisceau d’ondes de détente. La vitesse sous la surface libre
se retrouve alors plus ou moins doublée. Cette réflexion entraîne une chute abrupte
de la pression et une diminution de la température, qui reste toutefois supérieure à la
température initiale. A l’instant de la superposition des faisceaux incident de détente
et issu de la réflexion au niveau du plan d’écaillage, la vitesse matérielle se voit drasti-
quement modifiée. De ce fait, la vitesse matérielle croît à la vitesse ut1 (cf. Fig. 6.31)et
1. Dans le cas de la figure 6.30 (b), le cône employé pour illustrer le propos se situe dans un plan
légèrement supérieur au plan moyen. Pour cette raison, la fraction volumique initiale de chacun des
éléments n’est pas illustré dans le diagramme de la figure 6.30 (f). Cependant, il est s’est avéré pour
toutes nos mesures que la composition initiale était aussi retrouvée en dehors des cônes sur la surface
de rupture de l’écaille.
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FIGURE 6.31 – Mesures d’analyse de spectroscopie dispersive en énergie sur la composition atomique
des coupelles et des cônes. Clichés MEB d’une coupelle présente sur l’échantillon (a) et d’un cône sur
l’écaille(b). Les positions de mesures sont illustrées par les lignes rouges. Les figures (c) et (d) corres-
pondent à un zoom des parties sondées dans la coupelle et dans le cône. Les fractions volumiques en
Z r , Cu et Al sont respectivement tracées pour la coupelle et le cône en figures (e) et (f).
des contraintes de traction naissent de cette superposition. En supposant un niveau de
contrainte suffisant pour activer la plasticité du matériau – relative à l’activation de sites
d’initiation et par extension de bandes de cisaillement –, le phénomène de localisation
et une chute de la viscosité apparaîtront peu après t1, favorisant ainsi la migration ato-
mique. En tenant compte de l’amortissement hydrodynamique et de l’étalement des
détentes, la vitesse matérielle se mettra ensuite à décroitre à la vitesse ut2 à l’instant t2.
Pour résumer, une fois le seuil d’activation σT atteint, la viscosité chutera fortement et
la vitesse matérielle atteindra la vitesse matérielle ut1 . Il en résultera une mise en vi-
tesse des clusters atomiques. Peu après, la vitesse matérielle diminuera jusqu’à ut2 . De
cette décélération naitrait des effets inertiels liés aux différences massiques des atomes
constituants : le cuivre et l’aluminium se retrouvent plus facilement ralentis que le zir-
conium qui continue dans sa trajectoire. Cette hypothèse est suffisante pour expliquer
l’origine des forts taux de zirconium et de cuivre dans l’écaille et l’échantillon respec-
tivement. Cependant, elle n’est pas satisfaisante en ce qui concerne la répartition de
l’aluminium.
Selon les simulations de dynamique moléculaire réalisées par Cheng et al [21] sur
un verre métallique Z r 47Cu46 Al 7 rapportant les fonctions de pair de ces composants,
les couples Cu − Al et Z r − Al apparaissent comme les liens les plus forts. Viennent
ensuite les couples Cu − Z r , Cu −Cu et pour finir les couples Z r − Z r comme étant
les plus faibles. En postulant d’une part que les liens Cu − Al et Z r − Al sont les plus
énergétiques comparativement aux autres, et d’autre part que la fissure aura tendance
à se propager le long des chemins minimisant son énergie, nous pourrions en déduire
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que durant la séparation la fissure négligera le plus possible ces liens. Par conséquent,
seuls les liens Cu−Z r , Cu−Cu et Z r −Z r seront privilégiés par la fissure. Par ailleurs,
les atomes d’aluminium sont les plus légers tout en possédant les liens les plus éner-
gétiques. En recoupant toutes ces informations, nos résultats semblent suggérer que la
fissure aura tendance à rompre les liens Cu − Z r pendant ou après le phénomène de
ségrégation.
Enfin, les différences flagrantes de morphologies entre les coupelles et les cônes
pourraient s’expliquer par ce phénomène de ségrégation. En effet, le zirconium pos-
sède la température de fusion la plus élevée des trois : TZ r = 2130 K , TCu = 1350 K ,
TAl = 933 K . De plus, Yokoyama et al [167] ont montré que les ternaires Z rCu Al riches
en zirconium – pour une valeur fixe d’aluminium – possédaient les températures de fu-
sion les plus élevées. Par conséquent, pour une température donnée, les zones les plus
riches en zirconium disposeront d’une viscosité plus importante que les régions riches
en cuivre. Ce constat est clairement en accord avec nos observations mais aussi avec la
corrélation établie entre la taille des motifs à veines et le niveau de viscosité exposé par
Deibler et al [33].
6.5 Synthèse
Au cours de ce chapitre, nous avons abordé les processus d’endommagement et de
rupture dynamique dans les verres métalliques Z rCu Al à plusieurs échelles.
À l’échelle macroscopique, nous avons étudié le processus d’écaillage pour les ré-
gimes R1, R2 et R4 à l’aide de quatre durées d’impulsion laser. En analysant les résultats
obtenus par VISAR, VH et visualisation transverse, puis en les comparant aux résultats
de la littérature, nous avons pu aboutir à quatre résultats majeurs :
• Les verres métalliques base zirconium ne présentent aucun effet de la composi-
tion et du taux de déformation sur le seuil de rupture dynamique dans le régime
de pression R1 - R2, soit pour des pressions inférieures à 15 GPa.
• Dans un ternaire Z rCu Al , un effet de la composition sur le seuil de rupture
apparaît dans R4 pour des vitesses de déformation supérieures à 107 s−1.
• Bien que dans le régime de pression R1, les verres métalliques base Z r disposent
d’un rapport (σR /ρ) supérieur à l’aluminium, au fer, au tantale et au molybdène,
leur application peut s’avérer limitée dans ce régime de pression de par leur ab-
sence de couplage entre le taux de déformation et la limite à la rupture σR .
• Les verres métalliques Z rCu Al possèdent un rapport (σR /ρ) dans le régime R4
pour ε̇ > 107 s−1 nettement supérieur aux métaux précédents. Ces régimes de
pression et de taux de déformation étant proches de ceux atteints lors impacts-
hypervéloces, l’utilisation de ces compositions comme élément de blindage semble
des plus pertinentes.
À l’échelle des coupelles et des cônes, nous avons pu constater que la teneur en zir-
conium pouvait influencer à la fois l’angle en pointes de coupelle, mais aussi leur taille.
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Cette observation s’est traduite par une augmentation de la ductilité du verre métal-
lique Z rCu Al avec le taux de zirconium. En parallèle, l’étude des vitesses de déforma-
tion sur l’évolution des coupelles sur la composition Z r 50Cu40 Al 10 a mis en avant un
étirement couplé à une fermeture progressive des coupelles le long de l’axe de propaga-
tion des ondes à mesure que la distance parcourue est grande. Ce résultat a pu s’expli-
quer à la fois par l’étalement des faisceaux de détentes, par la formation des coupelles,
des cônes et des effets rhéologiques. À ce sujet, nous avons proposé un mécanisme de
formation se basant à la fois sur la théorie des chocs, des inclusions d’Eshelby et des
modes de déformation dans les verres métalliques.
Enfin à l’échelle microscopique, nous avons mis en évidence l’existence d’une sé-
grégation atomique présente uniquement dans les coupelles et les cônes : un haut taux
de cuivre se retrouve dans les coupelles alors qu’un haut taux de zirconium est trouvé
dans les cônes. La présence d’un tel phénomène nous a permis d’expliquer les diffé-
rences morphologiques existantes entre coupelles et cônes. Ainsi, nous avons suggéré
un processus de migration et de ségrégation atomique basé sur des effets inertiels ap-
paraissant au sein des bandes de cisaillement avant que la rupture ne s’opère.
Chapitre 7
Perspectives
« Le jour où la science commencera à étudier les phénomènes non physiques, elle fera plus de
progrès en une décennie que dans tous les siècles précédents de son existence. ».
| Nikola Tesla (1856 - 1943)
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Nous voici arrivé au dernier chapitre de ce manuscrit. Comme suggère son intitulé,
nous évoquerons dans ce chapitre les perspectives envisageables à ces travaux de thèse.
Nous tâcherons de dégager plusieurs axes de réflexions pouvant aboutir à de futurs
travaux de recherche.
7.1 Une structure à passer au crible
À la suite de notre étude menée sur l’équation d’état de nos matériaux, plusieurs
interrogations ont été soulevées et restent pour certaines en suspens. Nous proposons
dans ce qui suit de passer en revue ces différents points, tout en apportant des pistes
de réflexions quant aux potentiels travaux à mener permettant d’y répondre.
7.1.1 Une ardente modélisation
Tout d’abord, les résultats obtenus par compression quasi-isentropique et par choc
pour les régimes R2 et R3 ont démontré une forte cohérence en dépit des différentes
approximations formulées (adiabatique unique, approximation surface libre. . . ). Cette
proximité permet d’envisager que les changements de régimes observés ne s’apparen-
teraient pas à des changements de phase d’ordre 1. En faisant un parallèle avec les
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conclusions tirées de l’étude paramétrique sur le modèle de Mie-Grüneisen référencé
à une isotherme, il serait envisageable de voir les régimes R1 et R2 comme une ma-
nifestation d’un comportement élasto-plastique marqué avant de laisser place au ré-
gime R3 assimilable à un comportement purement hydrodynamique. En effet, les don-
nées recueillies tiennent nécessairement compte du comportement élasto-plastique
généralement observé à bas flux. Comme expliqué au cours du chapitre 4, la disso-
ciation d’un comportement hydrodynamique de celui d’une partie déviatorique n’est
en somme qu’une représentation de l’esprit du problème. Elle s’est montrée particu-
lièrement adaptée pour décrire le comportement dynamique d’un très grand nombre
de matériaux. Cependant, au regard des très nombreux états métastables dans les-
quels peuvent se trouver les verres, la pertinence d’une telle dissociation pourrait très
bien être remise en cause. En l’absence de preuve, il faudra donc s’en contenter. Ainsi,
en se calquant sur la définition même d’un comportement hydrodynamique, le ré-
gime R3 se présente comme tout à fait prédisposé à remplir cette fonction. En dépit
d’un éventuel caractère hasardeux, la bonne restitution du régime R3 par l’approche
de Mie-Grüneisen, usant de coefficients au repos issus de la bibliographie, tend à sou-
tenir cette hypothèse. Par conséquent, une piste d’évolution quant à la modélisation
de leur équation d’état reviendrait à se baser sur une isotherme à laquelle s’ajouterait
un modèle de comportement permettant d’inclure des phénomènes tels que l’adou-
cissement, des effets de viscoélasticité et plasticité, une dépendance en pression et en
vitesse de déformation. Parmi ceux-ci, nous pourrions citer les modèles de Drücker-
Prager [38], Johnson-Holmquist 2 [80] ou encore Johnson-Cook [79], qui chacun à leur
façon prennent en compte certains des phénomènes précédemment cités.
Au-delà de ce régime R3, il est moins évident de spéculer au regard du peu de don-
nées que nous avons pu recueillir. Malgré tout, l’obtention de signaux VISAR de bonne
qualité suppose le maintien de la matière dans un état « solide ». Si un passage à l’état li-
quide était à constater, le signal de retour n’aurait permis une mesure de vitesse. S’agirait-
il donc d’un passage à l’état cristallin ou bien la signature d’un polyamorphisme ? A ce
sujet, plusieurs auteurs ont rapporté l’existence d’une transition entre un état amorphe
de faible densité à celui d’un état amorphe de densité élevé dans des verres métallique
base cérium [12, 32]. Cette transition a été mise en évidence lors d’essais de compres-
sion par enclume diamant auxquels ont été couplés des techniques de mesures in-situ
par les rayons X (XANES, EXAFS, XRD). Ces très récents résultats ouvrent tout un champ
de possibilité quant aux possibles changements structuraux à l’origine de R4. A cela
viennent se coupler des phénomènes de cristallisation sous choc ayant déjà été ob-
servés dans d’autres matériaux amorphes tels que la silice [51, 133]. En se référant aux
données statiques disponibles sur le sujet, plusieurs phases cristallines ont été réperto-
riées pour nos matériaux [69, 154]. De par la multitude de phases recensées, ainsi que
l’effet des contraintes sur la formation de complexes cristallins [108, 161], cette piste ne
peut évidemment pas être écartée.
L’ensemble de ces constats nous amène donc à la conclusion qu’un diagramme de
phase pression-température doit être établi ! Pour s’en rapprocher, les températures
sous choc devront être estimées via des simulations de propagation d’ondes de choc en
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se basant sur un modèle simple d’équation d’état, tel que le modèle de Mie-Grüneisen
référencé à l’Hugoniot. En ce qui concerne les évolutions de la température de fu-
sion, de transition vitreuse ou encore de cristallisation, elles requièrent toutes des ex-
périences dédiées. Nous présenterons dans la section suivante plusieurs démarches ex-
périmentales envisageables pour les obtenir. Une fois ces courbes incorporées au dia-
gramme pression-température, il nous sera alors possible de déterminer si la courbe
de température sous choc intersecte ou non une ou plusieurs de ces courbes de tem-
pératures, nous renseignant ainsi sur d’éventuels changements structuraux. D’ailleurs,
ceux-ci pourront être mis en évidence en parallèle de l’établissement de ce diagramme.
Trois types d’essais peuvent être envisagés à cet effet :
• Essais de choc laser d’impulsion longue sur des cibles semi-infinies pour des
niveaux de pression s’étalant entre les régimes R1 à R4.
• Essais de pénétration sur des cibles semi-infinies pour des régimes de vitesse
correspondant aux niveaux de pression caractéristiques des régimes R1 à R4.
• Essais de choc avec plaque témoin permettant d’étudier l’évolution des ondes
de détente en fonction des régimes R1 à R4.
L’objectif des deux premiers essais repose sur la capacité de récupération des échan-
tillons afin de pouvoir mener des études de caractérisation post-mortem. En réalisant
des découpes par sonde ionique focalisée des zones affectées par le passage du choc,
il serait possible d’effectuer des observations par microscopie électronique en trans-
mission. En effet, la présence de complexes icosaèdriques ou d’autres formations cris-
tallines ont été révélés dans les verres métalliques base zirconium à plusieurs reprises
dans la littérature [170, 62]. En particulier, les travaux de Hirata et al [62] ont montré
qu’il était possible de remonter à la structure précise de ces complexes en ayant recours
à une récente technique connue sous le nom de « angstrom-beam electron diffraction ».
En l’alliant à des simulations prédisant les figures de diffraction de plusieurs configura-
tions icosaèdriques, il est possible de remonter à d’importantes informations relatives
à la structure locale. De plus, il serait aussi envisageable de mesurer les vitesses de dis-
solution par attaque chimique des surfaces comportant des coupelles et d’autres des
cônes. Des études menées sur la vitesse de dissolution par attaque chimique de la si-
lice [117] ont renseigné sur le taux de densification résiduel après indentation. En usant
de cette même technique pour nos verres métalliques, il serait hypothétiquement pos-
sible de corréler la vitesse de dissolution chimique à la structure locale, moyennant le
nombre d’icosaèdres présents. En appliquant cette démarche sur les différentes zones
affectées par le choc, il serait alors possible de remonter à l’historique des changements
structuraux.
C’est alors qu’interviennent les essais de choc par plaque témoin renseignant sur
l’évolution des détentes. En effet, la structure finale des échantillons étudiés post-mortem
est intrinsèquement liée aux profils des ondes de détentes. Lors de leur passage, elles
pourraient aussi bien engendrer une nouvelle trempe, et ainsi figer les changements
structuraux s’opérant sous choc, que les relaxer par des effets de recuit 1. Au final, des
1. Cf. Thèse C. Dereure
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critères de viscosité pourraient être envisagés en conséquence de ces différentes obser-
vations.
7.1.2 La rédemption par les X
Afin d’étudier l’influence de la pression sur le processus de cristallisation dans les
verres métalliques, Zhang et al [174] ont entrepris des essais sur synchrotron de dif-
fraction par les rayons X en dispersion d’énergie (EDXRD) sur des poudres de verre
métallique de composition Z r 46,7T i 8,3Cu7,5Ni 10Be27,5 soumis à une compression par
enclume diamant. La température des échantillons fut contrôlée par le biais de thermo-
couples disposant d’une stabilité de ± 1 K . En mesurant différents spectres de diffrac-
tion suite à des chauffages isobariques, ils ont été en mesure d’obtenir l’évolution de la
température de cristallisation jusqu’à 5 GPa. En usant d’une démarche similaire, Yang
et al [162] ont pour leur part établi une corrélation entre la pression et la température
de transition vitreuse sur des poudres de verres métalliques Z r 41T i 14Cu12,5Ni 10Be22,5.
A partir de ces deux exemples, il serait alors envisageable de réaliser des expériences si-
milaires afin d’établir une partie de notre diagramme pression-température. Or, la réa-
lisation de poudre de verres métallique n’est pas chose aisée. À cette difficulté de mise
en forme s’ajoute la probabilité d’obtention d’une structure non représentative de nos
verres fabriqués sous la forme de barreaux. En effet, il est bien connu que les verres mé-
talliques produits sous la forme de rubans présentent une structure atomique distincte
de ceux synthétisés sous forme de barreaux. Etudier de telles poudres ne serait donc
pas pour nous faciliter la tâche.
Une piste alternative reviendrait à effectuer des essais de compression par enclume
diamant mais cette fois-ci en ayant recours à une diffraction par les rayons X en dis-
persion mais aux petits angles. Les récents travaux de Decremps et al [32] sur des verres
métalliques à base cerium à température constante ont conduit à l’établissement d’une
relation pression-masse volumique révélant l’existence d’une transition depuis une
phase amorphe vers une autre phase amorphe plus dense. Pour l’anecdote, ils ont pu
approcher leurs résultats expérimentaux par une équation d’état basée sur l’isotherme
de Birch. Contrairement aux méthodes plus courantes de diffraction par les rayons X,
cette variante est sensible aux inhomogénéités structurelles et ne se limite pas à la
présence d’un motif régulier se répétant dans plusieurs directions. Cette technique se
retrouve donc particulièrement adaptée à plusieurs types de matériaux tels les poly-
mères, les colloïdes, protéines ou encore les verres [158]. Elle renseigne à la fois sur
l’état de la matière à l’ordre moyen et l’ordre long. En s’inspirant des travaux de De-
cremps et al [32], tout en s’assurant des potentielles limitations liées à la présence de
zirconium, il serait envisageable d’établir plusieurs isothermes par cette méthode. En
particuliers, les spectres recueillis comportaient des signatures particulières indiquant
le passage de la Tg et la Tx . De manière indirecte, il deviendrait possible de suivre la
manifestation de ces deux transitions clés et ainsi pouvoir compléter le diagramme
pression-température.
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Enfin pour compléter l’identification de la structure, mais cette fois-ci à une échelle
plus faible, des expériences de spectroscopie d’absorption par les rayons X ont été en-
visagées. Un appel à projet a été déposé en mars 2018 auprès du comité de sélection
de l’European Synchrotron Research Facility. Après évaluation et validation, une cam-
pagne d’essais se tiendra du 14 au 19 novembre 2018 sur la ligne ID24 afin d’entre-
prendre des mesures de spectroscopie d’absorption. Pour l’heure, seule une étude nu-
mérique simulant par dynamique moléculaire un impact de plaque fut rapportée sur
le sujet par Arman et al [8]. Leur étude traite de l’implication de l’ordre court sur les
propriétés élasto-plastiques d’un verre métallique binaire Z r 54Cu46, notamment par
l’évolution structurelle des icosaèdres. Cette campagne sera donc l’occasion de suivre,
pour la première fois, le voisinage proche de verres métalliques sujets à la propagation
d’ondes de choc !
FIGURE 7.1 – Spectre d’absorption schématisé définissant les régions du XANES et de l’EXAFS.
La spectroscopie d’absorption donne accès aux propriétés électroniques des atomes
tout en les corrélant à leur ordre structurel. Autrement dit, il est à la fois possible de
connaître les possibles états d’excitation des électrons de valence et de conduction,
mais aussi la position relative des atomes dans un voisinage très proche de l’atome
étudié. Ainsi, on distingue la technique dite de spectroscopie de structure près du front
d’absorption des rayons X – X-ray Absorption Near-Edge Structure en anglais – de la
spectroscopie de structure d’absorption étendue – Extended X-ray Absorption Fine Struc-
ture. Sans rentrer dans les détails, la principale différence entre ces deux techniques se
situe autour du niveau d’énergie employée autour du front d’absorption. Le XANES est
employé dès lors que l’on souhaite étudier la région proche du maximum d’absorption,
de manière à rendre compte de l’état électronique. Au contraire, l’analyse des signaux
d’EXAFS permet de remonter à la distance interatomique entre l’atome cible et ses
proches voisins ainsi que leur nature. La figure 7.1 illustre les régions d’un spectre d’ab-
sorption correspondant aux seuils d’énergie caractéristiques du XANES et de l’EXAFS.
Dans le cas des verres métalliques, une récente étude menée par Antonowicz et al
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[4] sur un verre métallique binaire Z rCu a mis en avant la dépendance de la pression
hydrostatique sur l’arrangement atomique local autour des atomes de zirconium et de
cuivre. Plus précisément, cette équipe de recherche a démontré que la réponse élas-
tique à l’échelle macroscopique découle d’une hiérarchie des constantes élastiques
dans les différentes paires atomiques. Par ailleurs, leurs résultats ont souligné le rôle
capital des icosaèdres dans cette hiérarchie. De ce fait, la campagne de novembre 2018
aura pour but de corréler l’étrange dépendance de la célérité des ondes de choc à la
pression en étudiant les voisinages atomiques autour des atomes de cuivre et de zirco-
nium.
En pratique, des spectres EXAFS devront être acquis à des niveaux d’énergie carac-
téristiques des seuils d’absorption du cuivre (8979 eV ) et du zirconium (17998 eV ), lors
de la propagation d’ondes de choc. Ces dernières seront générées à l’aide d’une irra-
diation laser de 10 ns sur une surface de diamètre 250 µm. L’énergie maximale délivrée
par le laser atteint les 15 J . Pour contrôler répartition spatiale de l’énergie et ainsi s’as-
surer d’une mise en pression la plus homogène possible, des lames de phase seront
employées. Pour s’assurer du bon déroulement des essais, les cibles devront pouvoir
respecter les critères géométriques suivant :
• L’épaisseur de l’échantillon en verre métallique doit être inférieure à 15 µm.
• Un confinement et une fenêtre doivent être respectivement disposés en face
avant et arrière de l’échantillon.
• Le confinement et la fenêtre doivent être de même impédance que la cible et
« transparents » aux X.
• L’assemblage ne doit pas dépasser une épaisseur totale de 80 µm.
La première condition se rapporte à la quantité de photons nécessaires à l’acquisi-
tion des signaux. Le zirconium et le cuivre étant très absorbant, des épaisseurs relatives
à une quantité de photons minimale sont déterminées en fonction des espèces étu-
diées. Dans le cas présent, pour obtenir un spectre de qualité les échantillons de verre
métallique devront être inférieurs à 15 µm.
Le confinement en face avant permet d’allonger la durée de chargement et ainsi
retarder l’apparition des ondes de détente. En effet, les mesures de spectroscopie d’ab-
sorption doivent nécessairement être effectuées en configuration « single-bunch », soit
avec un seul groupe de photons X dont la durée d’exposition est égale à 100 ps. Par
conséquent, la pression dans le matériau cible doit pouvoir se trouver maintenue suffi-
samment longtemps pour acquérir les spectres d’absorption. Ceux-ci doivent bien évi-
demment pouvoir refléter la structure dans un état « stable » et non pas transitoire. Pour
cette même raison, une fenêtre en face arrière doit aussi être positionnée afin d’éviter
l’apparition des détentes issues de la réflexion en surface libre. L’adaptation d’impé-
dance étant responsable de l’apparition des ondes de détente, la minimiser au mieux
nous assurera d’un temps de maintien plus long. D’après nos résultats, la polaire de
choc d’un ternaire Z rCu Al se trouve proche de la polaire du fer. Or pour ce dernier,
des fenêtres en saphir sont généralement utilisés car elles permettent une bonne trans-
mission des chocs tout en réduisant la formation des détentes. A cela s’ajoute le fait
que le saphir est principalement composé d’atomes d’aluminium et d’oxygène. Pour
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les énergies de photons X considérées, seule une faible proportion de photons se re-
trouvera donc absorbée par ces atomes. Dans ce cas, il est possible de considérer le
saphir comme « transparent » aux rayons X.
FIGURE 7.2 – Configuration expérimentale de la campagne laser-EXAFS HC-4010 à l’ESRF en no-
vembre 2018.
Enfin, l’ensemble confinement-cible-fenêtre doit être inférieur au rayon de la tache
focale afin de limiter au mieux les effets 2D. Compte tenu de la complexité de mise en
forme de l’assemblage et des règles de chargement monodimensionnel, un compromis
a dû être trouvé. Pour contrôler le niveau de pression et ainsi ajuster le niveau d’éner-
gie en conséquence, un VISAR sera employé afin de corréler les niveaux de vitesses de
surface libre aux polaires de choc du chapitre 4. Avec les caractéristiques de la source
laser, il nous sera possible de sonder la matière jusqu’à des pressions maximales de 40
GPa. Selon la configuration expérimentale actuelle, les tirs seront réalisés sous vide et
doublés (cf. Fig. 7.2). En effet, l’acheminement optique du VISAR en face arrière est li-
mité de par la forme du faisceau d’X et l’encombrement du détecteur XH. De ce fait,
les tirs seront réalisés en configuration VISAR – pour estimer le niveau de pression – et
en configuration EXAFS – pour relever l’ordre atomique. Dernier point, mais non des
moindres, ce projet de recherche – qui nous l’espérons sera des plus fructueux – est le
résultat d’une étroite collaboration internationale entre la Faculté de Physique de Var-
sovie, l’ESRF, le PIMM et l’IPR.
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7.2 Les origines de la rupture : hypothèses et investiga-
tions
Au cours de notre périple dans les tréfonds des faciès de rupture, nous avons centré
notre attention sur les différents facteurs pouvant influer sur la formation des « cups
and cones ». Pour l’heure, nous avons proposé différents hypothèses quant à leur ori-
gine. Pour traiter du sujet plus en profondeur, d’avantages d’essais peuvent être imagi-
nés afin d’affirmer ou infirmer nos postulats.
Étant au fait de l’existence de plusieurs régimes de comportement, il est évident
que, pour tracer le plus exhaustivement le paysage de l’endommagement dynamique
des verres métalliques, des études dédiées à chacun de ces régimes sont nécessaires.
Nos observations nous ont a priori permis de mettre en avant que le mécanisme de
formation sous-jacent était identique quel que soit le régime considéré. Au contraire,
le taux de déformation s’est révélé jouer un rôle important sur la forme de ces motifs.
Outre une étude approfondie sur le sujet, il sera nécessaire de pouvoir corréler leur ini-
tiation aux phénomènes de migration et ségrégation atomique observés.
En premier lieu, une cartographie précise du paysage atomique aux abords des cou-
pelles et cônes devra être établie. La réalisation de lames minces, par l’intermédiaire
d’une découpe par sonde ionique focalisée de certains de ces objets, offrirait la possi-
bilité d’observer en coupe par microscope électronique en transmission la population
atomique. En plus de nous fournir des données quantitatives sur la distribution ato-
mique, nous pourrions accéder à l’ordre structurel.
Pour évaluer la robustesse de notre scénario de migration et ségrégation, des es-
sais de propagation d’onde de choc dans des bains visqueux comportant des particules
pourraient être entrepris. La variation de la viscosité du milieu alliée à des particules
de tailles, d’inerties et de répartitions massiques différentes offrirait un premier moyen
d’attester de la pertinence de notre scénario. En fonction des résultats obtenus, un rap-
prochement avec la distribution atomique pourrait être établi.
En ce qui concerne l’orientation des coupelles et cônes, l’orientation des bandes
de cisaillement pourrait être étudiée en fonction de la tribologie de particules et de la
viscosité d’un fluide. Dans l’expérience de Houdoux et al [64], un amas de billes était
soumis à des essais de compression uni-axiale. En modifiant à la fois le coefficient de
frottement des billes et en y adjuvant plusieurs fluides de différentes viscosités, il serait
possible d’évaluer leurs effets sur l’orientation des bandes de cisaillement.
7.3 Les verres métalliques : vers une application défense
Outre les études de Hamill et al [57] et Hofmann et al [63], les hautes limites à la
rupture mesurées à très hautes vitesses de déformation sur notre ternaire Z rCu Al
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n’ont fait que confirmer le potentiel des verres métalliques comme élément constitu-
tifs de blindage. En dépit d’un comportement hydrodynamique peu sensible au sys-
tème, l’effet de composition s’est révélé très présent dans les processus d’endommage-
ment. Avant d’envisager un éventuel transfert technologique, il sera donc nécessaire de
prospecter sur diverses compositions pouvant présenter un avantage stratégique. Pour
rendre la rendre la plus efficace possible, une méthodologie de caractérisation prélimi-
naire pourrait être envisagée :
• Effectuer quelques tirs de compression isentropique pour remonter aux polaires
de choc.
• Effectuer deux à trois tirs d’endommagement pour chacun des domaines de
pression identifié.
Les récents développements des sources laser permettent aujourd’hui de modifier avec
plus d’aisance la durée du chargement. Sans avoir nécessairement recours aux grandes
installations – telles que celles du LULI – il serait possible de balayer sur une même
installation laser « industrielle » une grande variabilité de compositions. En très peu
de tirs laser, il serait alors possible d’obtenir rapidement une première version de la
courbe d’Hugoniot ainsi que les limites à la rupture pour chaque régime. En suivant
une démarche de ce type, il serait possible d’isoler très rapidement les effets de la com-
position du système et de la micro-structure – telle la nano-cristallisation ou la nano-
structuration [72, 65, 96, 15] – sur le comportement dynamique de certaines compo-
sitions. Pourraient alors s’en suivre des essais grandeur nature sur canon pour attes-
ter des performances en configuration opérationnelle des compositions retenues. Une
fois seulement toutes ces étapes abordées, un transfert technologique aboutissant au
dimensionnement de pièces concrètes pourra être envisagé.
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Conclusion
Nous voici arrivés au terme de ce manuscrit. C’est le temps de conclure ces travaux
de thèse en effectuant un récapitulatif des principaux résultats obtenus au regard de la
problématique fixée.
Pour rappel, le cadre initial de ce projet de recherche supposait l’étude – au sens
large du terme – du comportement des verres métalliques massifs lorsque ceux-ci sont
sujets à des ondes de choc. Tout au long de ce manuscrit, nous nous sommes appli-
qués à traiter de la physique des chocs sur verres métalliques avec une approche glo-
bale, dans le but de pouvoir tester la pertinence de l’emploi de ces matériaux dans le
domaine de la défense. Pour cette raison, nous avons dressé un panorama de leur com-
portement dynamique, et ce en dépit du faible nombre d’études publiées jusqu’à lors.
Pour ce faire, plusieurs campagnes de choc laser ont été réalisées en laboratoire sur des
verres métalliques ternaire Z rCu Al afin d’obtenir leurs équations d’état, de caractéri-
ser leur endommagement et leur comportement à la rupture dynamique.
Les essais de caractérisation de l’équation d’état ont mis en évidence l’existence de
quatre régimes de pression jusqu’à 100 GPa dans le ternaire Z rCu Al . Si leurs origines
n’ont pu être entièrement élucidées, la confrontation de nos résultats avec ceux de la
littérature nous a renseigné sur l’influence de l’effet de composition sur la propagation
des ondes de choc. En effet, nous avons pu mettre en exergue que la variation de frac-
tion volumique au sein d’un même système n’engendrait pas de modifications signifi-
catives dans la célérité des ondes de choc. Au contraire, nous avons pu constater que
les différences de composition entre systèmes occasionnaient l’apparition de régimes
de pression similaires se manifestant pour des seuils et plages de pression distinctes.
Cet effet s’est montré particulièrement présent au-dessus de 50 GPa, où de fortes va-
riations de la célérité des ondes de choc entre systèmes ont pu être observé. Nous avons
proposé deux modèles d’équation d’état pouvant être implémentés dans des codes de
simulation hydrodynamiques. Nonobstant l’approche classique suivie, l’emploi de ces
modèles permettra dans un avenir proche d’approfondir la modélisation du comporte-
ment dynamique des verres métalliques et ainsi apporter des pistes de réflexion com-
plémentaires quant à l’origine des régimes de pression observés.
Les travaux menés sur l’endommagement et la rupture dynamique à l’échelle ma-
croscopique nous ont indiqué que les régimes de pression existants influençaient signi-
ficativement le seuil de rupture en traction dynamique. Plus précisément, nous avons
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pu déduire des données de la littérature que la limite à la rupture dynamique des verres
métalliques base zirconium était très peu sensible aux effets de composition et de vi-
tesse de déformation en-dessous de 15 GPa. Au contraire, pour des pressions supé-
rieures à 50 GPa nous avons obtenu des seuils de rupture dynamique surpassant ceux
de plusieurs matériaux métalliques polycristallins couramment utilisés dans le domaine
de la défense. Nous avons pu discriminer pour ce dernier régime, des effets de compo-
sition auxquels pourraient s’ajouter des effets de vitesses de déformation. L’étude des
faciès de rupture à démontré l’existence d’un mécanisme commun à plusieurs com-
positions et régimes de pression. Celui-ci se manifeste sous la forme de coupelles et
de cônes répartis de part et d’autre du plan d’écaillage. Une étude semi-quantitative
de la géométrie de ces objets a permis de mettre une nouvelle fois en avant des effets
de composition et de vitesse de déformation. D’une part, l’augmentation de la fraction
volumique du taux de zirconium permet d’accroître la ductilité du système Z rCu Al ,
d’autre part, la chute des vitesses de déformation entraîne un étirement et une ferme-
ture progressive des coupelles le long de l’axe de propagation des ondes. À partir de
ces différentes observations, nous avons pu proposé un mécanisme de formation des
coupelles et des cônes tenant compte de la théorie des chocs, des modes de déforma-
tion des verres métalliques ainsi que des différences morphologiques entre coupelles
et cônes. Enfin, un examen approfondi de ces dernières nous a conduit à révéler l’exis-
tence d’un processus de migration et de ségrégation atomique s’opérant au cours de la
mise en traction de la matière, peu de temps avant la rupture.
En conclusion, ces travaux de recherche apportent de nouveaux éléments, chacun
soulevant son lot d’interrogations. Nous disposons désormais de données fiables re-
latives à l’équation d’état, à l’endommagement et à la rupture dynamique des verres
métalliques base zirconium, ouvrant la voie à de futures applications défense.
Annexe A
La courbe d’Abbott-Firestone
Les opérations de mise en forme de pièces causent indubitablement l’apparition
d’irrégularités et de défauts à leurs surfaces. Ceux-ci peuvent se définir par l’écart entre
la surface optimale et la surface réelle et sont constitués d’une alternance de pics et de
creux. Quatre ordres sont généralement utilisés pour les différencier : l’écart de forme,
l’ondulation, la rugosité et l’arrachement. L’écart de forme se réfère à l’écart de géomé-
trie entre la pièce finale obtenue et celle désirée. L’ondulation correspond aux défauts
dus aux vibrations et au mouvement d’avance de l’outil. Enfin la rugosité et l’arrache-
ment font référence aux différents objets formés en surface par déplacement de l’outil
et l’arrachement de matière.
Pour les caractériser, il existe différentes normes ISO, dont les critères peuvent être
bidimensionnels ou tridimensionnels. Ceux-ci se répartissent en deux principales ca-
tégories : les critères définissant l’état de surface en globalité et les critères hybrides
se focalisant sur des aspects particuliers des surfaces. Dans la première catégorie, tous
les paramètres de rugosité sont calculés à partir de la mesure de distance entre pics et
creux, et plus précisément par rapport à des maxima et minima globaux. Le calcul des
paramètres se retrouve alors plus facilement influencé par des points extrêmes, leur
enlevant ainsi toute représentativité. Au contraire, les paramètres hybrides permettent
de déterminer de manière indépendante la hauteur de chaque pic et creux, mais aussi
leur nombre (norme ISO 4287). D’après leur définition, ils apparaissent donc bien plus
adaptés à la caractérisation des coupelles et des cônes. Pour les obtenir, il est nécessaire
de tracer la courbe d’Abbott-Firestone [1] (cf. Fig. A.1).
Cette courbe représente la proportion de points du profil présents sous une hau-
teur de profil donné. Sur cette courbe, trois zones sont délimitées à partir du tracée
d’une droite tangente au point d’inflexion correspondant à 40 % du taux de matière [1].
La zone centrale correspond au paramètre Rk , obtenue en traçant deux droites hori-
zontales (H1) et (H2) aux intersections définies par le croisement de la tangente et des
axes verticaux à 0 % et 100 % du profil. Le paramètre Rk correspond à la distance sé-
parant ces droites horizontales, décrivant ainsi la rugosité à cœur. Les paramètres Rpk
et Rvk représentent quant à eux les hauteurs du profil constitué de pics et de creux.
Ils permettent de quantifier leur contribution à la rugosité totale. Pour les déduire, il
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FIGURE A.1 – Courbe de Abbott-Firestone [1].
est nécessaire de calculer l’aire sous la courbe d’Abbott-Firestone pour les parties de la
courbe en dehors de la zone centrale. Le Rpk est alors obtenu à partir de la construction
d’une aire triangulaire entre la courbe d’Abbot-Firestone et la droite horizontale (H1).
Le Rvk est construit de manière similaire mais avec la droite horizontale (H2). Dans la
figure 1, le Rpk illustré est plus faible que le Rvk , ce qui implique que le profil mesuré
possède plus de creux que de pics. En traçant deux droites verticales (V1) et (V2) à l’in-
tersection des triangles et des droites horizontales (H1) et (H2), il est alors possible de
définir les paramètres Mr1 et Mr2. Ces derniers correspondent respectivement aux pro-
portions de pics et de creux.
La généralisation de ces différents paramètres hybrides à l’échelle de la surface per-
met de définir les paramètres Sk , Spk et Svk . La somme de ces trois valeurs rend compte
de la rugosité totale de la surface étudiée.
Annexe B
Algorithme de détection
Dans le but d’étudier quantitativement les coupelles et cônes observées sur les sur-
faces de rupture des cratères en face arrière, un algorithme de détection basé sur la
méthode des monts et vallées a été développé. Les étapes de détection de l’algorithme
sont décrites ci-après :
/* Initialisation */
Création d’une matrice [Z] à partir des hauteurs issues d’un fichier profilométrique ;
Création d’une copie [Z1] de la matrice [Z] ;
/*Détection des Extrema Globaux */
Recherche du maximum absolu Zmax de la matrice [Z] ;
Recherche du minimum absolu Zmin de la matrice [Z] ;
Création de la première coupelle/cône (CC) ;
Édition de la matrice [Z1] par suppression du minimum absolu Zmin ;
/*Détection des Coupelles*/
Tant que Min(i)[Z1]<Zmax
//Min(i) correspond au minimum absolu de la matrice [Z1] à l’itération i.
Recherche de Min(i)[Z1] ;
Création d’une matrice voisinage [N] autour de l’actuel minimum absolu Min(i) ;
Recherche dans [N] si un minimum a été précédemment détecté ;
Si un minimum a déjà été détecté alors
Recherche dans [N] de précèdents minima à une distance inférieure à 3sqrt(2) ;
//Cette valeur a été déterminée par convergence.
Vérifier dans la matrice [N] l’indice des minima les plus proches ;
Attribution à Min(i) de l’indice le plus faible ;
//Indice relatif à la valeur du CC auquel appartient le minimum de l’itération i.
Sinon
Création d’un nouveau CC ;
Fin
Édition de la matrice [Z1] par la suppression du minimum Min(i) détecté ;
Fin
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FIGURE B.1 – (a) Surface originale d’une zone du cratère en face arrière d’un verre métallique
Z r 50Cu40 Al 10. (b) Image créée après détection de contour par l’algorithme de détection. Dans les deux
images, les axes verticaux et horizontaux sont exprimés en micromètres. Dans l’image obtenue, l’indice
des objets détecté est associé à une couleur.
Une fois tous les pixels de l’image traités, la matrice [Z1] comporte les indices de
chaque pixel correspondant à la coupelle ou au cône auquel il appartient. Les figures
B.1 (a) et (b) illustrent respectivement l’image initiale et l’image créée après détection.
Sur ces images la résolution d’un pixel est de 1 µm2 et les hauteurs sont exprimées
en micromètres. Concernant l’image contenant les indices des objets détectés, ceux-
ci sont représentés par leur contour dont la couleur correspond au numéro d’indice.
L’examen de cette nouvelle image révèle la détection d’un grand nombre d’objets ne
possédant pas une géométrie proche de celle des coupelles et des cônes. Afin de pou-
voir s’affranchir de ces objets peu représentatifs pour notre étude, nous avons ensuite
soumis cette nouvelle image à des filtres morphologiques simples avant de pouvoir ef-
fectuer des calculs statistiques sur les objets restants.
Au regard de la complexité des surface, de possibles interactions entre coupelles et
cônes peuvent avoir lieu entrainant ainsi des recouvrements. Dans le but d’effectuer
une première étude sur le sujet, nous avons décidé de nous concentrer sur les cou-
pelles et les cônes présentant les géométries les plus régulières possible. Ainsi, les filtres
« MinPerim » et « MeanPerim » ont été développé afin de pouvoir conserver unique-
ment les objets les plus réguliers, mais aussi étudier en détail les zones les plus proches
de la zone d’initiation. La construction de ces deux filtres repose sur la détection des
contours des objets, i.e. de leurs périmètres.
Le premier filtre « MinPerim » est obtenu en détectant le pixel le plus bas appar-
tenant au périmètre. Au-dessus de l’altitude de celui-ci, les pixels se retrouvent alors
supprimés (cf. Fig. B.2 (c) et (d)). Il permet de conserver uniquement la géométrie sui-
vant l’initiation de la coupelle.
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FIGURE B.2 – (a) Vue de dessus de la coupelle initiale après détection ; (b) Vue de côté de la coupelle
initiale ; (c) Vue de dessus de la coupelle écrétée par le critère MinPerim ; (d) Vue de côté de la coupelle
écrétée par MinPerim ; (e) Vue de dessus de la coupelle écrétée par le critère MeanPerim ; (f) Vue de côté
de la coupelle écrétée par MeanPerim.
FIGURE B.3 – (a) Surface initiale à laquelle sont superposés les objets détectés par l’algorithme de
détection. (b) Image finale conservée après application du filtre morphologique « MeanPerim ».
Le deuxième, « MeanPerim », correspond à la hauteur moyenne des pixels appar-
tenant au périmètre. De manière similaire à « MinPerim », tous les pixels appartenant
à l’objet se trouvant au-dessus de cette élévation moyenne du périmètre se retrouvent
supprimés de l’objet. Comme l’illustrent les figures B.2 (e) et (f), ce filtre est moins pré-
cis et restrictif que « MinPerim ». Seuelement, il offre accès à des distributions de hau-
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teurs et surfaces projetées de coupelles moyennes.
Finalement, une étude statistique est menée uniquement sur les objets conservés
par l’un des deux filtres (cf. Fig. B.3).
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Titre : Étude du comportement dynamique sous choc des verres métalliques massifs 
Mots clés : Verres métalliques, choc-laser, impact hyper-véloce, équation d'état, endommagement, rupture 
dynamique. 
Résumé : Pour prémunir les structures spatiales 
d'impacts hyper-véloces, le secteur aérospatial est 
continuellement à la recherche de matériaux toujours 
plus performants. Dans cette optique, les verres 
métalliques massifs se présentent comme de 
potentiels éléments de blindages spatiaux. De 
récentes études ont mis en exergue une meilleure 
résistance à la pénétration de ces matériaux 
comparativement aux blindages actuels. 
 
Les impacts par lanceurs permettent d'étudier et 
caractériser le comportement sous chocs des 
matériaux. Cependant, les vitesses des projectiles
se retrouvent actuellement limitées à 10 km/s, 
correspondant aux niveaux d'impacts hyper-véloces 
les plus modérés. Pour s'affranchir de cette 
limitation, il est possible de se tourner vers les lasers 
de puissance.  
 
Ces dispositifs permettent de générer des ondes de 
choc dont les niveaux de pression et de vitesse de 
déformation sont supérieurs aux lanceurs.   
 
Les travaux menés ont permis d'étudier et de 
caractériser le comportement et l'endommagement 
dynamique de plusieurs verres métalliques ternaires 
ZrCuAl sous choc laser. Plusieurs campagnes 
expérimentales ont été réalisées sur les installations 
du Laboratoire pour l'Utilisation des Lasers Intenses. 
De par l’exploitation de ces expériences, une partie 
de l'équation d'état des nuances étudiées a pu être 
obtenue à la fois par choc laser et par compression 
isentropique. Les processus d'endommagement, 
l'influence des vitesses de déformation et de 
composition sur la rupture ont aussi été étudiés. En 
particuliers, pour des régimes de vitesse de 
déformation supérieurs de trois ordres de grandeur à 
ceux disponibles dans la littérature, il a été mis en 
évidence que les verres métalliques étudiés 
présentaient une limite à la rupture cinq à dix fois 
supérieure. 
 
 
Title : Study of the dynamic behaviour of bulk metallic glasses under shock loading. 
Keywords :  Bulk metallic glasses, laser-shock, hypervelocity impact, equation of state, damage, dynamic 
fracture. 
 
Abstract :  Space industry is always searching for 
efficient materials to protect space structures from 
hypervelocity impacts. In this context, bulk metallic 
glasses appear as suitable elements of space debris 
shielding assemblies. Recent studies revealed a 
higher tolerance of metallic glasses to impact 
compared to materials currently used in shield 
assemblies. 
 
Gas-gun and powder launchers are usually used to 
study and characterize the dynamic and shock 
behaviour of materials. However, projectile velocities 
are currently limited to 10 km/s, corresponding to the 
lowest high-velocity impact levels. To overcome this 
limitation, one may consider shock waves induced by 
high-power laser facilities, whose pressure and strain 
rate levels can exceed those induced by canons. 
Hence, this work enabled to study and to 
characterize the dynamic behaviour and damage 
processes of several compositions of ternary ZrCuAl 
bulk metallic glasses subjected to shock waves 
induced by laser irradiation. Several experimental 
campaigns have been conducted on various laser 
facilities of the Laboratoire pour l'Utilisation des 
Lasers Intenses. As a result, a part of the equation of 
state of studied compositions was established using 
both shock waves and quasi-isentropic 
compressions. Damage processes and the effect of 
composition and strain rate on fracture were also 
studied. More precisely, for strain rate levels higher 
of three or more orders of magnitude than those 
available in the literature, it was shown that studied 
bulk metallic glasses displayed a five to ten times 
higher dynamic tensile limit.  
 
 
